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Zum Titelbild: 
Wissenschaftliche Theorien oder Erkenntnisse können häufig sehr abstrakt und 
teilweise nur schwer begreiflich sein. Die dafür benötigten technischen Anlagen 
und Messgeräte weisen nicht selten ein vergleichsweise ungewöhnliches Aus-
sehen auf. Das menschliche Gehirn versucht stets mit Hilfe seiner Erfahrungen 
Muster oder etwas Bekanntes in dem Wahrgenommenen zu erkennen. So asso-
ziiert das unvoreingenommene Auge leicht ein weitaus vertrauteres Bild mit der 
Bedampfungsanlage. Ein Schelm, wer beim Anblick dieses Stahlungetüms auch 
an Jules Vernes Nautilus, einen stählernen Oktopus oder dergleichen denkt. 
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Kurzdarstellung 
Das Chrom-Antimon-System erscheint zur Darstellung kristalliner Nichtgleich-
gewichtsphasen aufgrund seiner Ausnahmestellung unter den Chrompnictoge-
nen bzw. -chalkogenen und den Übergangsmetallantimoniden als besonders 
geeignet. Die strukturelle Vielfalt, wie sie von den Chalkogeniden oder den leich-
teren Pnictogenen bekannt ist, beschränkt sich bei den Chromantimoniden auf 
wenige isotype Verbindungen. 
Die Deposition von modulierten elementaren Reaktanten stellt eine vielver-
sprechende Methode dar, die eine Kontrolle der Diffusionslänge erlaubt und 
durch hinreichend dünne Elementschichten einen Wechsel des Reaktionsme-
chanismus von einer diffusionskontrollierten zu einer nukleationskontrollierten 
Reaktion ermöglicht. 
Neue, kristalline metastabile Chromantimonide konnten auf der Basis von Mul-
tischichtsystemen über eine amorphe Zwischenphase dargestellt werden. Die 
gezielte Synthese von (Cr/Sb)-Multifilmen mit unterschiedlich dicken Wieder-
holeinheiten beinhaltet neben den Filmen mit einer Zusammensetzung, die den 
bekannten, thermodynamisch stabilen Verbindungen CrSb und CrSb2 entspre-
chen auch Schichtsysteme mit einem Cr:Sb-Verhältnis von 3:1 und 1:3 sowie 
Cr1+xSb bzw. CrSb1+x (mit 0 < x < 2 bzw. 0 < x ≤ 4). Durch die Abscheidung von 
(Cr/Sb)-Doppelschichten auf (100)-Silizium sowie SiO2- und PMMA-beschichte-
tem Substrat konnten umfassende temperaturaufgelöste und isotherme in-situ 
Röntgenreflektometrie- und Röntgendiffraktometrieexperimente bzw. Kalori-
metriemessungen oder ex-situ Elektronenbeugungsuntersuchungen durchge-
führt werden, die Rückschlüsse auf das Diffusions- und Kristallisationsverhalten 
der Elemente in den Filmen zulassen. Darüber hinaus geben Messungen der 
elektrischen Leitfähigkeit oder des Seebeck-Koeffizienten über die physikali-
schen Eigenschaften Aufschluss. 
In Ergänzung zu den Synthesen und Untersuchungen des binären System Cr-Sb 
konnte durch Substitution von Chrom durch Vanadium, bei einem Cr:Sb-Ver-
hältnis von 3:1 und einer (Cr/V/Sb)-Wiederholeinheit unterhalb der kritischen 
Schichtdicke der binären Systeme Cr-Sb und V-Sb, der Einfluss auf die Reaktivi-
tät der Elemente in den Filme erfasst werden. 
  
  
 
 | IX 
Abstract 
The Chromium-Antimony system turned out to be suitable for the synthesis of 
crystalline non-equilibrium phases due to its exceptional position among the 
chromium-pnictogens and -chalcogenides or other transition metal antimon-
ides. The structural complexity and variety of the chromium antimonides is 
limited to only a few isostructural compounds within the chromium pnicto-
genides compared to the chromium chalcogenides. 
Therefore, the preparation of modulated elemental reactants is a promising 
technique to achieve metastable phases. By controlling the diffusion length, the 
change of a diffusion-controlled to a nucleation-controlled reaction was 
achieved, when the elemental layers were sufficiently thin. New, crystalline 
metastable chromium antimonides were obtained via an amorphous intermedi-
ate phase on the basis of multilayered thin film. In addition to thin films with a 
composition of the known, thermodynamic stable compounds CrSb and CrSb2, 
the directed deposition of (Cr/Sb)-layers with different repeating unit thick-
nesses also includes multiple Cr:Sb-ratios, e.g. like 3:1, 1:3 as well as Cr1+xSb and 
CrSb1+x (with 0 < x < 2 and 0 < x ≤ 3, respectively). The (Cr/Sb)-layers were pre-
pared using various substrates as (100)-silicon or SiO2- and PMMA-coated sub-
strates in order to carry out extensive temperature-resolved and isothermal in-
situ X-ray reflectivity and X-ray diffractometry measurements, calorimetry and 
ex-situ electron diffraction investigations, which provide conclusions with 
respect to the diffusivity, nucleation and crystal growth of the prepared thin 
films. Additional measurements, e.g. like specific resistivity or Seebeck-coeffi-
cient, complete the picture in terms of the physical properties.  
Furthermore, the synthesis and characterisation of the binary system Cr-Sb was 
expanded by the substitution of chromium with vanadium. The influence of the 
Vanadium amount onto the reactivity of the thin films was investigated starting 
with a Cr:Sb-ratio of 3:1 and a repeating unit of (Cr/V/Sb) below the critical 
thickness of the binary systems Cr-Sb and V-Sb. 
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1 Wissenschaftlicher Hintergrund 
Die vorliegende Arbeit wurde am Institut für Anorganische Chemie der 
Christian-Albrechts-Universität zu Kiel angefertigt. In Kooperation mit dem 
Department Physikalische Chemie an der Ludwig-Maximilian-Universität zu 
München (AK Prof. Dr. Hubert Eberts) und dem Department of Chemistry der 
University of Oregon in Eugene (AK Prof. Dr. David C. Johnson) konnte die wis-
senschaftliche Arbeit im Bereich der Theorie und Synthese wesentlich ergänzt 
werden. Unterstützung fand das Forschungsvorhaben durch die Deutsche 
Forschungsgemeinschaft im Rahmen des Schwerpunktprogramms SPP1415. 
1.1 Begriffsdefinition 
Im Folgenden werden Begriffe kurz erläutert, die in der anorganischen Chemie 
kaum gebräuchlich sind und ihren Ursprung in der Dünnschichttechnologie 
haben bzw. einige für diese Arbeit relevante Differenzierungen beschreiben. 
 
Die Begriffe modulierte elementare Reaktanten, Multischichtsystem oder kurz 
Multifilm bezeichnen einen dünnen Film, der aus mindestens zwei unterschied-
lichen und alternierenden Elementschichten besteht. Der Multifilm wird durch 
die sich wiederholenden Schichten, die sogenannte Doppelschicht oder allge-
mein Wiederholeinheit, und deren Anzahl beschrieben. 
 
Im Weiteren wird zwischen der vorgegebenen Schichtdicke und der gemessenen 
Schichtdicke unterschieden. Die vorgegebene Schichtdicke beschreibt den Soll-
Wert der Schichtdicke, der zur Abscheidung im Programm eingestellt bzw. vor-
gegeben wird. Die gemessene Schichtdicke entspricht einem Ist-Wert und gibt 
die durch eine Messung ermittelte Schichtdicke wieder. 
 
Die kritische Schichtdicke entspricht der Dicke der Wiederholeinheit unterhalb 
der sich die elementaren Schichten durchmischen bevor die Kristallisation der 
binären Verbindung an deren Grenzfläche einsetzt (siehe Kap. 2.3). 
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1.2 Motivation 
Die Synthese von Festkörpern als Film bietet zahlreiche Vorteile in der Herstel-
lung bzw. Prozesssteuerung, der Auswahl der Elemente und der Charakterisie-
rung im Vergleich zur klassischen Hochtemperatursynthese. Besonders das 
thermische Verdampfen der Elemente ermöglicht eine breite Variation der 
unterschiedlichen Syntheseparameter, wie beispielsweise der Verdampfungs- 
und Substrattemperatur, des Schichtaufbaus oder der zu bedampfenden Sub-
strate. 
Bei der Deposition alternierender Elementschichten kann über die Dicke der 
einzelnen Schichten nicht nur die Zusammensetzung eingestellt werden, son-
dern durch die Änderung der Schichtdicken bei konstantem Verhältnis der kon-
stituierenden Elemente kann auch Einfluss auf den Reaktionsmechanismus und 
somit auf die Bildung des Produkts genommen werden. Bei geeigneten Synthe-
separametern können daher mit dieser Methode neue, kristalline metastabile 
Verbindungen erhalten werden. Nicht selten weisen diese metastabilen Phasen 
interessante physikalische Eigenschaften auf und sind deshalb Gegenstand der 
aktuellen Forschung. Die anschließende Charakterisierung der Filme mit in-situ 
Untersuchungen kann in einem großen Umfang vor Ort im Labor durchgeführt 
werden. 
Zur gezielten Synthese von neuen, kristallinen metastabilen Verbindungen ist 
die Auswahl bzw. Kombination der Elemente von besonderer Bedeutung. Viel-
versprechend erscheinen binäre Systeme, deren Verbindungen isotyp zu Syste-
men benachbarter Elemente mit einer ausgeprägten strukturellen Vielfalt sind. 
Auffallend ist die Strukturvielfalt der Chromchalkogenide, deren Verbindungen 
zu vielen Chalkogenide der Nachbarelemente Vanadium und Titan isotyp sind 
(Kap. 1.3). Im Gegensatz dazu weisen die Chrompnictogene nur wenige Gemein-
samkeiten auf (Kap. 1.4). Dabei kommt dem Chrom-Antimon-System eine be-
sondere Bedeutung zu (Kap. 1.4.2), in dem nur drei kristalline Verbindungen 
bekannt sind. 
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1.3 Strukturelle Vielfalt der Chromchalkogenide 
Analog zur strukturellen Vielfalt der Chromchalkogenide ist es nicht 
auszuschließen, dass in anderen binären Chromsystemen in ähnlicher Weise ein 
struktureller Zusammenhang besteht, deren Phasen möglicherweise metastabil 
und deshalb schwer bzw. kaum durch klassische Hochtemperatursynthesen 
zugänglich sind. 
Im Folgenden wird am Beispiel der Chromtelluride kurz auf die strukturelle 
Vielfalt der Chromchalkogenide sowie auf Parallelen zu den Chrompnictogenen 
eingegangen. Auf eine Diskussion der physikalischen Eigenschaften wird an 
dieser Stelle verzichtet, da die strukturellen Zusammenhänge im Fokus stehen. 
1.3.1 Beispiel: Chrom-Tellur-Systems 
Am Beispiel der Chromtelluride wird die strukturelle Vielfalt der Chromchalko-
genide deutlich. [1–3] Als Gleichgewichtsphasen sind das hexagonale Cr1-xTe, 
trigonales Cr2Te3, monoklines Cr5Te6, Cr3Te4 und CrTe3 bekannt, sowie die 
dimorphen Verbindungen Cr5Te6 (hexagonal und monoklin), und Cr5Te8, in tri-
gonaler und monokliner Form. [4–9] 
Die meisten Strukturen der Chromchalkogenide sind mit der NiAs-Struktur 
verwandt (Abb. 1a). Beispielsweise kann monoklines Cr3Te4 durch geordnetes 
Entfernen von Chromatomen aus jeder zweiten Chromebene entlang [001] 
erhalten werden (vgl. Abb. 1a und b). [10] Aufgrund der teilweise unbesetzten 
Chromplätze ist die oktaedrische bzw. trigonal-prismatisch Koordination der 
Chrom- und Telluratome geringfügig verzerrt. Eine zusätzlich konstruierte 
Pseudo-Einheitszelle, entsprechend der NiAs-Struktur, verdeutlicht die struktu-
rellen Gemeinsamkeiten der unterschiedlichen Chromchalkogenide in den 
Abbildungen. In analoger Weise können durch Entnehmen weiterer Chrom-
atome die tellurreichen Chromtelluride erhalten werden, wie zum Beispiel 
Cr2Te3 oder Cr5Te8 (Abb. 1c und d). Dabei bleiben die verzerrten CrTe6-Okta-
eder in der ursprünglichen (001)-Ebene kantenverknüpft und entlang [001] 
flächenverknüpft erhalten. 
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Abb. 1: Kristallstrukturen von unterschiedlichen Chromtelluriden: a) hexagonales 
Cr1-xTe (NiAs-Typ) [11], b) monoklines Cr3Te4 [12], c) trigonales Cr2Te3 [13] 
und d) monoklines Cr5Te8 [14]. Zum Vergleich wurde eine Pseudo-Einheits-
zelle im NiAs-Typ hinzugefügt. 
1.3.2 Isotypie der Chromchalkogenide 
Analog zu den Chromtelluriden sind die weiteren Chromchalkogenide mit einer 
Zusammensetzung zwischen Cr1-xX‘ und CrX‘2 (X‘ = S, Se und Te) bekannt. [15–
17] Eine Ausnahme bildet dabei das monokline CrTe3 (Kap. 1.3.1), das bislang 
nicht als Selenid oder Sulfid erhalten wurde. Die strukturelle Vielfalt spiegelt 
sich auch bei den leichteren Homologen wieder. Dabei liegt ebenfalls die NiAs- 
bzw. Cd(HO)2-Struktur, oder eine durch Leerstellen in den Chromschichten her-
vorgerufene Verzerrungsvariante dieser Strukturen zugrunde. [1, 2, 10, 18–22] 
Ein Vergleich der Chromchalkogenide verdeutlicht die Strukturvielfalt und die 
Isotypie der Verbindungen, wie beispielsweise monoklines Cr3X‘4 (X‘ = S, Se und 
Te). [12, 23, 24] Es sind aber auch Ausnahmen wie die Chromchalkogenide CrX‘2 
bekannt, welche metastabil und nur über Methatesereaktionen zugänglich sind: 
monoklines CrS2 der „misfit“-Verbindung (Y0.930.07)1.28CrS2 [25], trigonales 
CrSe2 [26] oder amorphes CrTe2 [27].  
Wissenschaftlicher Hintergrund 
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1.4 Übergangsmetallpnictogene bzw. -antimonide 
In den folgenden Abschnitten werden die bisherigen Arbeiten zum Chrom-
Antimon-Phasenraum diskutiert und erläutert warum in diesem System poten-
tiell neue, kristalline metastabile Verbindungen vermutet werden können. 
1.4.1 Strukturelle Vielfalt der Chrompnictogene 
Im Vergleich zu den Chromchalkogeniden weisen Chrompnictogene eine einge-
schränktere Strukturvielfalt und kaum isotype Verbindungen auf. Die stöchio-
metrischen Verbindungen CrX‘‘ werden mit X‘‘ = N, P, As und Sb beobachtet. 
[28–31] CrP, CrAs und CrSb kristallisieren in der orthorhombischen MnP-Struk-
tur (Raumgruppe: Pnma), wobei für CrAs und CrSb auch die verwandte NiAs-
Struktur ausgebildet werden kann (Abb. 2). In der MnP-Struktur sind die CrX’’6-
Polyeder verzerrt und weisen kürzere Cr-As- bzw. Cr-Sb-Abstände auf. Die Sta-
bilität der Modifikationen unterscheidet sich deutlich. Während CrAs bei Raum-
temperatur in der MnP-Struktur vorliegt, wird ein Phasenübergang zum NiAs-
Typ bei höheren Temperaturen beobachtet.  
 
 
c
b
Cr
X´´
a
b
a) b)
 
Abb. 2: Vergleich der Kristallstrukturen: a) NiAs-Typ mit der Blickrichtung entlang 
[001] und b) MnP-Typ mit der Blickrichtung entlang [100]. (nach [32, 33]) 
Das Chromantimonid CrSb wird durch eine klassische Hochtemperatursynthese 
in der NiAs-Struktur erhalten. Erst bei hohen Drücken führt die Verzerrung der 
NiAs-Struktur zum Phasenübergang in den MnP-Typ (siehe Kap. 1.4.2). Die 
weiteren Chromverbindungen mit den Elementen der 15. Gruppe unterschieden 
 20 | 
sich teilweise sehr deutlich in ihrer Zusammensetzung und Kristallstruktur 
(Tab. 1). Auffällig ist dabei die große Anzahl an chromreichen Phosphiden und 
Arseniden im Vergleich zu den Chromchalkogeniden, deren Phasenraum zwi-
schen Cr und CrX‘ lediglich eine Mischungslücke aufweist (siehe Kap. 1.3). Im 
Gegensatz zum Chrom-Phosphor- und Chrom-Arsen-System weist der Chrom-
Antimon-Phasenraum unerwartet wenig Verbindungen auf. So ist neben CrSb 
das orthorhombische CrSb2 als weitere Gleichgewichtsphase bekannt. In Bezug 
auf die Synthese neuer kristalliner metastabiler Verbindungen erschient das 
Chrom-Antimon-System daher vielversprechend zu sein und wird deshalb im 
folgenden Kapitel detaillierter beschrieben. (siehe Kap. 1.4.2). 
Tab. 1: Zusammenfassung der Chrompnictogen-Gleichgewichtsphasen Cr-X‘‘ (X‘‘ = P, 
As und Sb). 
Cr:X‘‘ Cr /at-% Cr-P Cr-As Cr-Sb 
3:1 (3.2:0.8) 75.0 (80.0) I4ത  [34] (Pm3തn [35]) / 
2:1  66.7 Imm2 [36] 
P4ത/nmm [37] 
P6ത2mht [38] 
/ 
12:7 63.2 P63/m [39] / / 
5:3 62.5 / Pnma [40] / 
4:3 57.1 / Cm [41] / 
1:1 50.0 Pnma [42] 
Pnma [43] 
P63/mmcht [44] 
P63/mmc [33] 
Pnmahp [45] 
1:2 33.3 C2/m [46] C2/m [46] 
Pnnm [47] 
I4തmcmhp [48] 
1:4 20.0 C2/c [49] / / 
ht high temperature (deut.: Hochtemperatur) 
hp high pressure (deut.: Hochdruck) 
1.4.2 Das Chrom-Antimon-System 
Aus Untersuchungen durch klassische Hochtemperatursynthesen sind zwei 
Gleichgewichtsphasen im Chrom-Antimon-System bekannt (Abb. 3) [50–52]: 
hexagonales CrSb (NiAs-Struktur) und orthorhombisches CrSb2 (Markasit-
Struktur). CrSb geht in einer eutektischen Reaktion bei 1160 °C in die flüssige 
Phase über, während sich CrSb2 in einer peritektischen Reaktion bei 620 °C zu 
Wissenschaftlicher Hintergrund 
| 21 
CrSb und Sb zersetzt. Für beide Verbindungen sind Hochdruckmodifikationen 
bekannt. So nimmt CrSb bei Drücken über 16.5 GPa die orthorhombische MnP-
Struktur an [45], während CrSb2 bei >5.5 GPa in die tetragonale CuAl2-Struktur 
übergeht [48]. Weiterhin wird von einer kubischen, antimonreichen Phase 
Cr0.1Sb0.9 berichtet, die als Nebenphase durch Abschrecken entsteht. [53] 
 
 
 
Abb. 3: Phasendiagramm des Chrom-Antimon-Systems. (nach [50]) 
Zur gezielten Synthese neuer Chromantimonide ist die Kenntnis von Unter-
schieden und Ähnlichkeiten zu Kristallstrukturen bekannter Verbindungen 
erforderlich und hilfreich. 
In CrSb (NiAs-Struktur, Raumgruppe: P63/mmc), ist Antimon trigonal-prisma-
tisch von sechs Chromatomen umgeben und Chrom von sechs Antimonatomen 
oktaedrisch koordiniert (Abb. 4a). Ausgehend vom stöchiometrischen CrSb wird 
der Gitterparameter a = 4.1270 Å mit zunehmendem Chromanteil größer wäh-
rend c = 5.4510 Å abnimmt. Der Homogenitätsbereich dieser Phase ist mit 
47 at-% bis 50 at-% Cr bei 1134 °C sehr gering. [50, 54] Die Kristallstruktur 
wird dabei als Ni2In-Typ (Raumgruppe: P63/mmc) diskutiert, bei der zusätzlich 
zur Atompositionen CrA (0,0,0) bzw. (0,0,½) die Position (⅓,⅔,¾) bzw. (⅔,⅓,¼) 
mit weiteren Chromatomen (CrB) statistisch besetzt wird (Abb. 4b). Dieses Ver-
halten wird bei verschiedenen Übergangmetallantimoniden beobachtet. Teil-
weise weisen sie auch größere Homogenitätsbereiche auf, wie beispielsweise 
Mn1+xSb, Fe1+xSb oder Ni1+xSb. [54, 55] Es wird also eine strukturelle Beziehung 
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zwischen Strukturtypen deutlich, die die selbe Raumgruppe aufweisen. Mit 
einer strukturellen Verzerrung bzw. atomaren Verschiebungen lässt sich auch 
der Phasenübergang von CrSb zwischen der thermodynamisch stabilen NiAs-
Struktur und der Hochdruckmodifikation im MnP-Typ (Raumgruppe: Pnma) 
beschreiben. [45, 56] Die Gitterparameter der orthorhombischen Phase sind 
a = 5.1850 Å, b = 5.8890 Å und c = 4.0160 Å. Mit zunehmender Temperatur zeigt 
das hexagonale CrSb eine Expansion der Einheitszelle in Richtung [001] bei 
gleichzeitiger Kontraktion entlang [100]. [57, 58] 
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Abb. 4: Kristallstruktur von CrSb: a) NiAs-Typ mit Koordinationspolyeder um Chrom 
bzw. Antimon sowie das magnetische Moment der Chromatome. b) Ni2In-
Typ mit den unterschiedlich besetzen Atompositionen CrA (0,0,0) und CrB 
(⅓,⅔,¾). (nach [33, 59]) 
In der NiAs-Struktur sind die Chromatome in den (001)-Ebenen ferromagne-
tisch gekoppelt, während eine antiferromagnetisch Kopplung der benachbarten 
Chromatome entlang [001] vorliegt. Bis zur Néel-Temperatur von etwa 440 °C 
weist CrSb ein metallisches Verhalten auf und zeigt beim Überschreiten von TN 
die bekannte Änderung des elektrischen Verhaltens und des Gitterparameters 
dieses Strukturtyps. [56–58, 60–64] 
Bereits auf der Basis von dünnen Filmen wurden dickeren Pufferschichten aus 
Antimon zwischen (Cr/Sb)-Monolagen epitaktisch hergestellt. Dadurch werden 
die antiferromagnetisch gekoppelten Chrommonolagen voneinander magne-
tisch getrennt und weisen ein ferromagnetisches Verhalten auf (siehe Abb. 4b). 
Das effektive magnetische Moment der Chromatome ist dabei nur geringfügig 
größer als beim bekannten Volumenmaterial. [65–69] Eine kubische Nicht-
gleichgewichtsphase von CrSb im Zink-blende-Typ (Raumgruppe: F43തm) mit 
a = 5.4090 Å kann durch epitaktisches Aufwachsen auf (100)-NaCl, (100)-KCl 
[70–72] oder GaAs [73–76] erzeugt werden. Um den Unterschied der Gitterkon-
stanten zwischen dem Substrat und dem kubischen CrSb zu minimieren, können 
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halbleitende Pufferschichten, beispielsweise aus GaAs, GaSb oder (Ga,In)As, auf 
dem Substrat aufgebracht werden. Kubisches CrSb ist nur in wenigen Monola-
gen stabil und geht oberhalb einer kritischen Schichtdicke in das hexagonale 
CrSb über. Berechnungen der elektronischen Bandstruktur von CrSb im Zink-
blende-Typ belegen die für halbmetallische Ferromagneten unterschiedlichen 
Zustandsdichten mit einer Bandlücke der Minoritätsladungsträger. Weiterhin 
wird sehr deutlich welchen Einfluss die Substratauswahl, und somit der Gitter-
parameter, auf die Stabilität der Verbindung ausübt. [77–80] 
Das orthorhombische CrSb2 ist isotyp zu FeS2 und kristallisiert in der Markasit-
Struktur (Raumgruppe: Pnnm) mit den Gitterparametern a = 6.0282 Å, 
b = 6.8747 Å und c = 3.2728 Å. Die Chromatome besetzen ein innenzentriertes 
Gitter und sind von Antimon oktaedrisch umgeben. Dabei sind die CrSb6-
Oktaeder entlang [001] kantenverknüpft (Abb. 5) und im Vergleich zu den 
Oktaedern in CrSb aufgrund der Sb—Sb-Hanteln verzerrt. [81, 82]  
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Abb. 5: Kristallstruktur des orthorhombischen CrSb2 in der Markasit-Struktur mit 
angedeuteter, oktaedrischer Umgebung der Chromatome durch Antimon. 
Weiterhin ist die ferromagnetische Kopplung der Chromatome in der (011)-
Ebene illustriert. (nach [47]) 
Unter den physikalischen Eigenschaften von CrSb2 lässt der relativ hohe 
Seebeck-Koeffizient |S(~60 K)| ≈ |-430 µV/K| diese Verbindung interessant für 
die Anwendungen im Bereich der Thermoelektrik erscheinen. Jedoch liegt der 
ZT-Wert über den gesamten Temperaturbereich bis 310 K deutlich unterhalb 
von ZT = 0.015. Eine Substitution des Übergangsmetalls bzw. des Antimons 
bewirkt in beiden Fällen eine Abnahme des elektrischen Widerstands bis hin 
zum Übergang vom halbleitenden CrSb2 zu metallischem Verhalten. [83–87] Der 
antiferromagnetische Ordnungspunkt für stöchiometrisches CrSb2 liegt bei 
TN = 273 K. Dabei sind die Chromatome in den (011)-Ebenen untereinander 
ferromagnetisch gekoppelt, während die benachbarten Ebenen entlang [011] 
antiferromagnetisch ausgerichtet sind. [88–90] 
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Die Hochdruckphase von CrSb2 kristallisiert in der tetragonalen CuAl2-Struktur 
(Raumgruppe: I4/mcm) mit a = 6.4913 Å und c = 5.7740 Å. Im Gegensatz zur 
oktaedrischen Umgebung von Chrom im Markasit-Typ sind die Chromatome in 
der Hochdruckphase achtfach von Antimon koordiniert und bilden entlang der 
[001]-Richtung eine lineare Kette aus. Bei temperaturabhängigen Widerstands-
messungen zeigt CrSb2 in der tetragonalen Struktur ein metallisches Verhalten. 
Im Gegensatz zum orthorhombischen CrSb2 ist die Hochdruckmodifikation fer-
romagnetisch mit einer Curie-Temperatur von TC ≈ 160 K. [48, 91–93] Diese 
Hochdruckphase entspricht auch der Kristallstruktur von TiSb2 und VSb2 (vgl. 
Kap. 1.4.3). 
Ein antimonreiches Cr0.1Sb0.9 wurde bei Hochtemperatursynthesen durch Ab-
schrecken als Nebenphase von CrSb2 und elementarem Antimon erhalten. Die 
Interpretation der Röntgendaten führte zu einer kubisch primitiven Zelle mit 
dem Gitterparameter a = 3.074 Å (Raumgruppe: Pm3തm). [53] 
Die Berechnungen der Bildungsenthalpie der thermodynamisch stabilen Phasen 
CrSb und CrSb2 aus den Elementen erfolgte aus experimentellen Daten und 
ergab relativ niedrige Werte. Während für die Bildung von CrSb ein mittlerer 
Wert von ca. -2.7 kJ/mol und für CrSb2 von etwa -4.0 kJ/mol berechnet wurden 
[51], deuten beispielsweise die Bildungsenthalpien der Chromtelluride mit 
-22.5 kJ/mol bis -37.3 kJ/mol [2] auf thermodynamisch stabilere Verbindungen 
hin. 
Chromantimonide weisen, trotz polymorpher Verbindungen, nicht die struktu-
relle Vielfalt wie Chromarsenide und -phosphide auf. Isotype Verbindungen, wie 
bei den Chromchalkogeniden, kommen bei den Chrompnictogenen ausschließ-
lich in Form der stöchiometrischen Verbindung CrX‘‘(X‘‘ = P, As und Sb) in der 
NiAs-Struktur vor. 
1.4.3 Ausgewählte Übergangsmetallantimonide 
Bei einem Vergleich der binären Übergangsmetallantimonide (MSb) der ersten 
Übergangsmetallreihe werden deren strukturellen Merkmale deutlich. So sind 
die intermetallischen Verbindungen der allgemeinen Strukturformel MSb, MSb2 
bzw. M2Sb und M3Sb bzw. MSb3 häufig vorkommende Phasen. [94] Die nur teil-
weise ausgeprägte strukturelle Vielfalt und die eingeschränkte Isotypie inner-
halb der 3d-Übergangsmetallantimonide, wie beispielsweise der zu Cr-Sb be-
nachbarten Phasenräume Ti-Sb, V-Sb und Mn-Sb oder Ni-Sb und Cu-Sb, werden 
hier erläutert. 
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Mit Ausnahme von Kupfer weisen die 3d-Übergangsmetall-Antimon-Systeme 
Verbindungen mit einem stöchiometrischen Verhältnis von 1:1 und unter-
schiedlich ausgeprägter Phasenbreite auf. Abgesehen vom kubischen ScSb 
(Raumgruppe: Fm3തm) [95] und orthorhombischen ZnSb (Raumgruppe: Pbca) 
[96] kristallisieren diese, wie auch die Chrommonochalkogenide [11, 97], in der 
NiAs-Struktur. [54, 55, 98, 99] Auch das M:Sb-Verhältnis von 1:2 ist aus den 
meisten dieser Phasendiagrammen bekannt (MSb2 mit M = Ti, V, Cr, Fe, Co und 
Ni). Die Diantimonide kristallisieren überwiegend in der CuAl2-Struktur, die im 
Cr-Sb-System die Hochdruckmodifikation von CrSb2 darstellt. [100, 101]  
Weniger häufig, und aus bisherigen Untersuchungen im Chrom-Antimon-
System nicht bekannt, sind Strukturtypen wie M2Sb, M3Sb und MSb3, bei-
spielsweise Ti2Sb, Mn2Sb, Cu2Sb und Ti3Sb, V3Sb, Mn3Sb, Cu3Sb, Ni3Sb oder 
FeSb3, CoSb3 und NiSb3. [55, 102–111] Teils sind diese Antimonide polymorph, 
wie Mn2Sb, Ti3Sb, Ni3Sb oder Cu3Sb. [104, 112–114] Im Gegensatz zum Chrom-
Antimon-System sind von den benachbarten Systemen zusätzlich die Verbin-
dungen Ti3(Ti0.2Sb0.8), Ti5Sb3 und Ti10.88Sb7.74 sowie V3Sb2 und V14.92Sb18, bzw. 
Mn1-xSb (0 ≤ x ≤ 1) und Mn0.2Sb0.8 bekannt. [53, 55, 115–119] 
Auffallend ist die strukturelle Ähnlichkeit zwischen der kubischen M3Sb-Phase 
im Cr3Si-Typ und elementarem Chrom bzw. Antimon. Die Verbindungen Ti3Sb 
und V3Sb kristallisieren in der Cr3Si-Struktur (Raumgruppe: Pm3തn), wobei Anti-
mon ein kubisch-innenzentriertes Gitter besetzt. [98, 120] Interessanterweise 
kann elementares Antimon durch eine Hochdrucksynthese mit Drücken ober-
halb von 28 GPa in einer kubisch-innenzentrierten Struktur erhalten werden. 
[121] Zudem kristallisieren elementares Chrom als dünner Film und Chrom-
nanopartikel ebenfalls in der Cr3Si-Struktur. [122–125] Ein Vergleich der kubi-
schen Phase im Cr3Si-Typ und die erwähnten Modifikationen von elementarem 
Chrom und Antimon sind in Abb. 6 dargestellt. 
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Abb. 6: Kristallstruktur von a) M3Sb in der Cr3Si-Struktur, b) elementarem Chrom 
und c) Antimon in der kubischen Modifikation. [121, 122, 126] 
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Aus einem Vergleich der sogenannten A15-Strukturen (Cr3Si-Typ) wurden un-
terschiedliche Kriterien, wie geometrische, elektronische und thermodynami-
sche Faktoren formuliert, die auf eine Stabilität von A15-Phasen schließen las-
sen. [127] So entspricht das typische Verhältnis der Atomradien rA/rB ≈ 1 und 
liegt für alle Verbindungen zwischen 0.84 und 1.12. In der ersten Koordina-
tionssphäre ist das Chromatom in der Cr3Si-Struktur zehnfach koordiniert. Für 
das Radienverhältnis ergibt sich ein Wert von 0.89 bzw. 0.92, unter der 
Annahme einer acht- bzw. zwölffachen Koordinierung des Chromatoms 
(rCr,KN=8 = 1.249 Å bzw. rCr,KN=12 = 1.29  Å) und eine Einfachbindung des Antimons 
(rSb = 1.41 Å), d. h. das Radienverhältnis für ein Cr3Sb im Cr3Si-Typ liegt im 
Bereich der bekannten A15-Phasen. 
Die strukturellen Gemeinsamkeiten legen die Vermutung nahe, dass kubisches 
Cr3Sb im Cr3Si-Typ bei geeigneten Synthesebedingungen als metastabile Phase 
erhalten werden kann. 
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2 Grundlagen der Reaktionsmechanismen in 
Festkörpern 
Die Diskussion über Chromchalkogenide bzw. -pnictogene im ersten Kapitel 
basiert überwiegend auf den jeweiligen Phasendiagrammen und somit auf ther-
modynamisch stabilen Phasen. In den folgenden Abschnitten werden Überle-
gungen aus Sicht der Thermodynamik erläutert sowie die Möglichkeit zur Syn-
these metastabiler Phasen mittels dünner Multifilme vorgestellt. 
2.1 Thermodynamisch und kinetisch stabile Phasen 
Um den Unterschied zwischen thermodynamisch stabilen und metastabilen 
Phasen aufzuzeigen, wird an dieser Stelle die Thermodynamik von Legierungen 
diskutiert. Der Fokus soll hierbei auf T-c-Zustandsdiagrammen aus Hochtempe-
ratursynthesen liegen. 
2.1.1 Gleichgewichtsphasen 
Temperatur-Zustandsdiagramme für Legierungen werden aus den Ergebnissen 
von Hochtemperatursynthesen, d. h. aus dem Verlauf der Abkühlkurven erstellt. 
[128, 129] Beispielsweise erfolgt die Synthese von CrSb bei Temperaturen von 
bis zu 1100 °C, etwa ⅔ der Schmelztemperatur des höher schmelzenden Ele-
ments. [130] Aus thermodynamischer Sicht wird bei vorgegebener Zusammen-
setzung die Phase beobachtet, deren freie Enthalpie G am niedrigsten ist. Das 
thermodynamische Gleichgewicht wird also durch das Minimum der freien Ent-
halpie bestimmt. Der Druck wird dabei als konstant angenommen (p = konst.), 
wodurch nach der Gibbs’schen Phasenregel die möglichen Freiheitsgrade bei 
einem Zweikomponentensystem der Temperatur T und der Zusammensetzung c 
entsprechen. Die Temperaturabhängigkeit der freien Enthalpie G ist in Glei-
chung (Gl. 1) ersichtlich, wobei H der Enthalpie, T der Temperatur und S der 
Entropie entspricht. [129, 131–133] 
(Gl. 1)   ܩ = ܪ − ܶܵ  mit  T,p = konst. 
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Eine binäre Legierung mit vollständiger Mischbarkeit der Elemente, wie etwa 
im Cr-V-System [134], stellt einen vergleichsweise einfachen Fall dar und soll 
als Diskussionsbeispiel dienen. Bei genügend hoher Temperatur T1 liegen beide 
Elemente in der Schmelze vor. Für die freie Enthalpie des gesamten Systems ist 
die freie Enthalpie der Schmelze GS kleiner als die freie Enthalpie der kristalli-
nen Phase G: GS < G (Abb. 7a). Entspricht die Temperatur des Systems der 
Schmelztemperatur TA des Elements A, so liegen für das reine Elements A beide 
Phasen, Schmelze und kristalline Phase  im thermodynamischen Gleichge-
wicht vor (G = GS - G, Abb. 7b). Bei einer Temperatur T2 < TA ist die freie 
Enthalpie der kristallinen Phase G für eine Zusammensetzung bis cBK kleiner als 
GS (Abb. 7c). In diesem Bereich ist das Gemisch erstarrt, während zwischen cBK 
und cBS die kristalline Phase  und die Schmelze als zwei Phasen vorliegen. Bei 
einem höheren Anteil des Elements B befindet sich das System in Schmelze. In 
analoger Weise verhält sich das System bei der Schmelztemperatur des Ele-
ments B (Abb. 7d). Unterhalb der Schmelztemperatur TB ist die freie Enthalpie 
G im gesamten Bereich der Zusammensetzung niedriger als GS (Abb. 7e). Die 
unterschiedlichen Temperaturen entsprechen dabei einer Isothermen im Pha-
senraum A-B (Abb. 7f). 
Neben Mischkristallen, wie im erwähnten Beispiel, treten bei Legierungen häu-
fig auch Verbindungen in Form von intermetallischen Phasen auf. Die Kristall-
struktur, in der diese Strukturen kristallisieren, ist von denen der konsti-
tuierenden Elemente verschieden. Während die kubische Kristallstruktur im 
Chrom-Vanadium-System beibehalten und Chrom durch Vanadium ersetzt wird, 
bildet sich beispielsweise im Vanadium-Nickel-System unter anderem die kubi-
sche Phase V3Ni in der Cr3Si-Struktur (vgl. Abb. 6a). [135] Eine konstante oder 
streng stöchiometrische Zusammensetzung der Verbindung liegt dabei nicht 
zwingend vor, jedoch eine geordnete Verteilung der Elemente auf den verschie-
denen Gitterplätzen. Einen Sonderfall dieser Legierungen stellen intermediäre 
Phasen dar. Sie bestehen aus mindestens einem Metall und einem Nichtmetall. 
Das Bindungsverhältnis der Bestandteile ist aufgrund der geringfügig unter-
schiedlichen Elektronegativität zwischen metallisch und polar einzuordnen. 
[129, 136] 
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Abb. 7: Freie Enthalpie von Schmelze und Kristall eines binären Systems mit voll-
ständiger Mischbarkeit: a) in der Schmelze, b) Schmelzpunkt von A, c) zwi-
schen den Schmelzpunkten von A und B, d) Schmelzpunkt B, e) vollständig 
erstarrtes System, f) Phasendiagramm A-B. (nach [131]) 
2.1.2 Metastabile Phasen 
Thermodynamisch nicht stabile kristalline Phasen, sogenannte metastabile Pha-
sen oder Nichtgleichgewichtsphasen, können beobachtet werden, wenn die Um-
wandlung mit hinreichend geringer bzw. vernachlässigbar kleiner Reaktions-
geschwindigkeit abläuft. Eine solche Phase wird auch als kinetisch stabil bzw. 
die Phasenumwandlung in die stabilere Form als kinetisch gehemmt bezeichnet. 
[133] Aus thermodynamischer Sicht kann eine metastabile Phase durch ihre 
relative Lage in einem G-c-Diagramm bei konstantem Druck und gegebener 
Temperatur beschrieben werden (Abb. 8). Beispielsweise tritt bei Hochtem-
peratursynthesen die Phase  in der Regel nicht auf, deren freie Enthalpie G 
größer ist als die freie Enthalpie der bekannten Phasen (α, β und ). Wird der 
Druck als weiterer Freiheitsgrad hinzugenommen, können metastabile Phasen 
ggf. durch Hochdruck-/Hochtemperatursynthesen erhalten werden. [137] Im 
erwähnten Beispiel (Abb. 8) würde bei erhöhtem Druck die Kurve der freie Ent-
halpie der Phase γ unter der freien Enthalpie der Phasen β oder δ liegen 
(Gγ < Gβ,δ). Weitere Möglichkeiten zu Darstellung metastabiler Phasen stellen 
unter anderem das epitaktische Abscheiden und die Kristallisation aus dem 
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amorphen Zustand dar. Auf diese Methoden wurde bereits in Kap. 1.4.2 am Bei-
spiel des kubischen CrSb auf NaCl-Substrat verwiesen bzw. erfolgt in den weite-
ren Abschnitten (Kap. 2.3). Der Phasenübergang von einer metastabilen zu 
einer thermodynamisch stabilen Phase kann als exothermes Ereignis, beispiels-
weise in einer DSC-Kurve, beobachtet werden. 
 
 
 
Abb. 8: Relative Lage der freien Enthalpie von Phasen unterschiedlicher Zusammen-
setzung. (nach [131]) 
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2.2 Diffusion, Nukleation und kritische Keimgröße 
Die Diffusion der Edukte ist bei Festkörperreaktionen ein entscheidender Reak-
tionsschritt. Dabei ist zur Diffusion die benötigte Temperatur ausschlaggebend 
für die Bildung von metastabilen Phasen. In Multifilmen ist die Volumendiffusi-
on von Bedeutung, weshalb auf eine Diskussion von weiteren Diffusionswegen, 
wie Oberflächen- und Korngrenzendiffusion, verzichtet wird. 
2.2.1 Festkörperdiffusion in Multifilmen 
Die Diffusion im Multifilm lässt sich aufgrund des alternierenden Schichtaufbaus 
der elementare Reaktanten auf eine eindimensionale Beschreibung des Vor-
gangs reduzieren. Dabei kann die Selbstdiffusion in den Schichten in Bezug auf 
eine Durchmischung der Schichten vernachlässigt werden, sodass ein Konzent-
rationsgradient im Multifilms nach dem Abscheiden nur senkrecht zur Film-
oberfläch A besteht. Das Fick’sche Gesetzt (Gl. 2) lautet damit [132]: 
(Gl. 2)   ݆஽ = −ܦ
ௗ௖
ௗ௫
  wobei x ⏊ A 
In den amorphen Multifilmen kann bei der Diffusion von einem hohen Beitrag 
über Leerstellen bzw. Lücken ausgegangen werden. Wie bei der Diffusion über 
Zwischengitterplätze oder dem Platztausch, wird die Diffusion über Leerstellen 
thermisch aktiviert. Die Häufigkeit des Platzwechsels ist durch den Boltzmann-
Faktor gegeben und führt zu einer Temperaturabhängigkeit der Diffusionskoef-
fizient (Gl. 3) [132]: 
(Gl. 3)   ܦ ≈ ݁
షΔಹವ
ೖಳ೅   mit kB: Boltzmann-Konstante 
Dabei muss für den Platzwechsel, und damit für die Diffusion, die Aktivierungs-
enthalpie HD aufgebracht werden. Durch die Diffusion über die Leerstellen 
bzw. Lücken der amorphen Schichten werden diese nach und nach eliminiert. 
Dies führt zu einer Reduzierung Schichtdicke. In den Röntgenreflektometrie-
kurven kann sich dies durch einer Positionsänderung der Satellitenmaxima zu 
größeren Winkeln äußern. [138] 
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2.2.2 Nukleation und kritische Keimgröße 
Die Nukleation im Festkörper bzw. in dünnen Filmen wird häufig in Anlehnung 
an das Modell der Nukleation in einer Lösung bzw. Schmelze diskutiert. [132, 
139, 140] Dabei entsteht ein Keim mit einem sehr kleinen Volumen und zumin-
dest partiell kristalliner Anordnung der Atome. Unter der Annahme eines sphä-
rischen Keims mit dem Radius r hängt dessen Stabilität von seiner freien Ent-
halpie GK ab, die sich aus einem Beitrag der Keimoberfläche GA und des Keim-
volumens GV zusammensetzt (Gl. 4): 
(Gl. 4)   Δܩ௄ = −
ସ
ଷ
ߨݎଷΔ݃ + 4ߨݎଶߛ   
Unter g ist die Differenz der freien Enthalpie im amorphen (bzw. in der 
Schmelze oder Lösung) und kristallinen Zustand zu verstehen, während  der 
spezifischen Oberflächenenergie entspricht. Durch die Bildung bzw. das Wachs-
tum des Keims wird Volumenenergie unter Aufwendung der Oberflächenener-
gie gewonnen. Dementsprechend resultiert eine freie Aktivierungsenthalpie, die 
überwunden werden muss damit ein weiteres Keimwachstum erfolgen kann 
(Abb. 9). Daher sind Keime erst ab dem kritischen Keimradius r0 stabil und ein 
Kristallwachstum kann einsetzt. Bei der Nukleation aus dem amorphen Zustand 
handelt es sich um einen thermisch aktivierten Prozess, sodass durch Tempera-
turerhöhung die Oberflächenenthalpie GA zugeführt und die freie Enthalpie G0 
bei der Keimbildung überwunden werden kann. 
 
 
 
Abb. 9: Freie Enthalpie eines sphärischen Keims in Abhängigkeit des Radius r. (nach 
[132])  
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2.3 Synthese von kinetisch stabilen Verbindungen mittels 
modulierter elementarer Reaktanten 
In Multifilmen kann auf die Abfolge von Diffusion und Nukleation bzw. Kristal-
lisation im Festkörper durch Vorgabe der Schichtdicken Einfluss genommen 
werden. Der Zusammenhang zwischen Reaktionsmechanismus und Schichtdi-
cke wird in diesem Abschnitt diskutiert. 
2.3.1 Wachstumsmechanismen dünner Schichten 
Beim Bedampfen eines Substrats sind die an der Substratoberfläche adsorbier-
ten Atome durch ihre thermische und kinetische Energie in der Lage auf der 
Oberfläche zu diffundieren. Erst im weiteren Schritt entscheidet die Wechsel-
wirkung zwischen den adsorbierten Atomen untereinander und zwischen den 
adsorbierten Atomen und dem Substrat bzw. den bestehenden Monolagen über 
die Art des Schichtwachstums. [141, 142] 
Das Frank-van-der-Merwe-Wachstumsmodell beschreibt die Schichtbildung bei 
der die Adhäsion der aufgedampften Atome an der Oberfläche überwiegt. Das 
Resultat ist ein gleichmäßiges Schichtwachstum in Form von Monolagen und 
führt zu einer sehr geringen Oberflächenrauigkeit. 
Überwiegt die Wechselwirkung der aufgedampften Atome untereinander ge-
genüber der Adhäsion auf der vollständig ausgebildeten Monolage, so scheiden 
sich die adsorbierten Atome als Kluster oder Inseln auf dem Substrat ab. Dieses 
Wachstum wird als Volmer-Weber-Modell bezeichnet. Dabei werden große 
Oberflächen- und Grenzflächenrauigkeiten an Filmen beobachtet. 
Die Zwischenform dieser Wachstumsmodelle wird als Stranski-Krastanow-
Wachstum bezeichnet. Typisch für dieses Modell sind die Ausbildung von Mono-
lagen und das Einsetzen des drei-dimensionalen Wachstums in Form von Inseln. 
Die Dichte eines Materials kann von der Präparation abhängen. Beim Verdam-
pfen werden teilweise Abweichungen von den bekannten Werten der Volumen-
materialien beobachtet. [143] 
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2.3.2 Modulierte elementare Reaktanten 
Das Konzept der modulierten elementaren Reaktanten, sogenannter Multifilme, 
wird bereits seit vielen Jahren zur gezielten Darstellung von metastabilen Ver-
bindungen über amorphe Zwischenphasen eingesetzt. [140, 144, 145] Die Her-
stellung der Schichtsysteme, also das Abscheiden der elementaren Schichten, ist 
durch die Bedampfungszeiten und die Schichtabfolge verhältnismäßig einfach 
zu kontrollieren. Mit unterschiedlich dicken Wiederholeinheiten und konstanter 
Zusammensetzung kann der Einfluss auf das Diffusions- und Kristallisations-
verhalten der Elemente in Multifilmen untersucht werden. Folglich stellt die 
Diffusionslänge einen weiteren Parameter für Festkörperreaktion dar und ist 
von entscheidender Bedeutung. Dabei wird allerdings vorausgesetzt, dass die 
Elementarschicht bzw. der Multifilm bei der Deposition nicht kristallisiert. 
Untersuchungen in unterschiedlichen Metal-Silizium-Systemen machen dies 
deutlich. [146–148] Im Gegensatz zur klassischen Hochtemperatursynthese, 
deren geschwindigkeitsbestimmender Schritt die Diffusion darstellt, zeigen bei-
spielsweise amorphe (Fe/Si)- und (Ni/Si)-Multifilme aufgrund der zuerst ab-
laufenden Interdiffusion der Elementschichten ein nukleationsbestimmtes 
Reaktionsverhalten. Aus einem amorphen (Fe/Si)-Multifilm mit einem Verhält-
nis von 5:4 kristallisiert über eine amorphe Zwischenphase das metastabile 
Fe5Si3 ohne Nebenphasen. [146] Bei diesen Untersuchungen wurde angenom-
men, dass durch hinreichend dünne Schichten amorphe Legierungen beliebiger 
Zusammensetzung hergestellt werden können und eine Entmischung kinetisch 
gehemmt ist. Das bedeutet, dass im Vergleich zur Entmischung und Nukleation 
einer thermodynamisch stabileren Phase die Keimbildung einer metastabilen 
Phase bei gegebener Zusammensetzung energetisch bevorzugt sein kann. 
In Abhängigkeit von den Schichtdicken kristallisieren amorphe Multifilme an 
der Grenzfläche ohne bzw. mit geringer Durchmischung oder nach einer deut-
lich fortgeschrittenen bzw. vollständigen Interdiffusion der Elemente. Die soge-
nannte kritische Schichtdicke beträgt beispielsweise bei (Nb/Se)-Schichten mit 
einer Zusammensetzung von 5:4 etwa 60 Å [149] oder 27 Å bei (Mo/Se)-Schich-
ten mit einem Verhältnis von 1:2 [150]. Diese Untersuchungen belegen auch, 
dass die Durchmischung nicht nur von der Zusammensetzung [151], sondern 
auch wesentlich von der Kombination der Elemente abhängt. Die kritische 
Schichtdicke kann je nach System und Zusammensetzung zwischen 10 Å und 
mehreren 100 Å variieren. [145] 
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Ein Beispiel für die Bildung einer metastabilen Phase und deren Phasenwechsel 
in das thermodynamisch stabile Polymorph stellt Molybdändisilizid dar. Das 
-MoSi2 (hexagonal) wird aus der amorphen Zwischenphase bei etwa 400 °C er-
halten und wandelt sich oberhalb von 700 °C in das thermodynamisch stabilere 
Polymorph -MoSi2 (tetragonal) um. [152] Die Nukleationsbarriere von -MoSi2 
aus dem amorphen Zustand des Films ist scheinbar niedriger als von -MoSi2. 
Neben der Synthese von bekannten metastabilen Verbindungen ist es durch 
diesen Syntheseansatz auch gelungen neue metastabile kristalline Verbindun-
gen zu synthetisieren, wie beispielsweise Mo3Se [153], FeSb3 [109], NiSb3 [111] 
oder RuSb3 [138]. 
Im Allgemeinen können die beobachteten Phasen durch die relative Lage ihrer 
freien Enthalpie beschrieben werden (Abb. 10). Die Aktivierungsenergie für die 
Durchmischung amorpher Schichten liegt in der Regel bei <1 eV, während die 
Diffusion in kristallinen Multifilmen etwa 1-3 eV erfordert. [154] Die Kristallisa-
tion einer metastabilen Phase oder deren Phasenübergang in die thermodyna-
misch stabile Modifikation bzw. der Zersetzung in die thermodynamisch stabile 
Verbindung und ein Nebenprodukt ist häufig mit einer Aktivierungsenergie von 
deutlich mehr als 1 eV verbunden. [138, 149, 152] 
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Abb. 10: Schematischer Verlauf der freien Enthalpie vom amorphen Multifilm über 
die amorphe Zwischenphase, die metastabile, kristalline Phase und die Zer-
setzung in die thermodynamische Phase(n). (nach [138]) 
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Die Kenntnis der Reaktionsmechanismen in binären Systemen erlaubt die ge-
zielte Synthese von ternären Phasen ohne die Bildung binärer Nebenphasen 
durch Doppelschichtdicken unterhalb der kritischen Schichtdicke. [155] Es las-
sen sich dadurch aber auch gezielt ternäre oder pseudo-binäre Schichtsysteme 
erzeugen. 
Mit diesem synthetischen Ansatz können beispielsweise die Schichtabfolge und 
Zusammensetzung von Überstrukturen der Form [MIA‘2]m[MIIB‘2]n (mit MI, 
MII = Übergangsmetall; A‘, B‘ = Chalkogene; m bzw. n = 1, 2, 3…) gesteuert und 
bei geeigneter Schichtdicke kristalline, pseudo-binäre Multifilme hergestellt 
werden. [145, 156, 157] Sogenannte „misfit-compounds“ und „fere-crystalls“ 
werden durch die Kombination von isostrukturellen Monochalkogeniden im 
NaCl-Typ mit Übergangsmetallchalkogeniden als Schichtverbindung, mit der 
allgemeinen Formel [(MIA)1+δ]m(MIIA2)n, generiert. Aufgrund ihrer strukturellen 
Vielfalt und physikalischen Eigenschaften im Hinblick auf Thermoelektrika 
sowie der Frage nach der Stabilität ihrer Polymorphen/Polytype sind sie Gegen-
stand aktueller Forschung. [158–166] 
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3 Ziele der Arbeit 
Zur Darstellung metastabiler Phasen hat sich das Konzept der modulierten ele-
mentaren Reaktanten als erfolgsversprechende Methode erwiesen und wird im 
Chrom-Antimon-Phasenraum als Syntheseroute eingesetzt. 
In dieser Arbeit soll untersucht werden welches Diffusions- und Kristallisations-
verhalten die Elemente in Multifilmen aufweisen, deren Cr:Sb-Verhältnis der 
thermodynamisch stabilen Verbindungen entsprechen, und inwiefern die Syn-
these als Film Einfluss auf die Kristallisation und Stabilität der bekannten Pha-
sen hat. Dabei soll auch geklärt werden, ob die Bildung einer metastabilen kris-
tallinen Verbindung aus dem amorphen Zustand vor der Kristallisation der ther-
modynamisch stabilen Phasen möglich ist. 
Der Schwerpunkt der Untersuchungen liegt auf der Darstellung neuer Chrom-
antimonide als Nichtgleichgewichtsphasen. Die Untersuchungen zahlreicher 
binärer Systeme zeigt die Notwendigkeit der Deposition dünner Doppelschich-
ten nahe dem elementaren Verhältnis der potentiellen Phase, um die Darstel-
lung metastabiler Phasen zu ermöglichen. Deshalb ist die gezielte Synthese dün-
ner (Cr/Sb)-Multifilme von besonderer Bedeutung, um analog zu den Chrom-
pnictogenen oder Übergangsantimoniden, wie beispielsweise Ti3Sb, Mn1+xSb 
oder FeSb3, neue, kinetisch stabile Phasen zu erhalten. 
In Ergänzung zur Synthese der Multifilme mit unterschiedlicher Zusammen-
setzung ist die Substitution der (Cr/Sb)-Filme mit Vanadium von Interesse, um 
das Reaktionsverhalten in ternärer (Cr/V/Sb)-Filmen zu untersuchen. Dies soll 
auf Basis der kubischen Phase V3Sb und des relativ geringen Unterschieds der 
Atom- bzw. Ionenradien dieser beiden Übergangsmetalle auf der vanadium- und 
chromreichen Seite untersucht werden. 
Als Grundlage für diese Untersuchungen sollen die Ergebnisse an Chromchalko-
genid-Multifilmen früherer Arbeiten in dieser Arbeitsgruppe [167–172] sowie 
die Arbeiten der Gruppe um D. C. Johnson [145] dienen. 
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4 Methoden zur Synthese und 
Charakterisierung 
In den folgenden Kapiteln werden die Herstellung der dünnen Filme, die Kali-
brierung bzw. Bestimmung der Abscheideparameter zur gezielten Darstellung 
sowie die unterschiedlichen Charakterisierungsmethoden von Filmproben vor-
gestellt. Die Diskussion der Abscheidung bzw. Überführung der Elemente in die 
Gasphase beschränkt sich dabei nur auf die verwendeten Verdampfungsmetho-
den. 
4.1 Physikalisches Abscheiden aus der Gasphase durch 
thermisches Verdampfen 
Zur Erzeugung dünner Filme kann eine Vielzahl physikalischer Abscheideme-
thoden verwendet werden, wie beispielsweise Kathodenzerstäubung, Laser-
strahlverdampfen, Elektronenstrahlverdampfen oder thermisches Verdampfen 
mit Hilfe von Widerstandsheizung. [139, 173] In der hier vorgestellten Arbeit 
erfolgte die Herstellung der Filme durch thermisches Verdampfen der Elemente 
aus Effusionszellen (CAU Kiel) und Elektronenstrahlquellen (UofO Eugene). 
 
4.1.1 Ultrahochvakuum-Bedampfungsanlage mit Effusionszellen 
In der UHV-Bedampfungsanlage (Firma: Omicron NanoTechnology GmbH) in 
Kiel werden die Elemente aus Effusionszellen computergestützt, thermisch ver-
dampft (Abb. 11). Die Kombination aus Turbomolekular- und Scrollpumpe er-
zeugt einen Basisdruck von ca. 1·10-9 mbar im Rezipienten. Nach Bedarf kann 
eine Titansublimationspumpe sowie eine Ionengetterpumpe die Pumpwirkung 
ergänzen und das Vakuum verbessern. Ein integriertes Massenspektrometer 
erlaubt die Kontrolle der Restgaszusammensetzung und die Durchführung von 
Heliumlecktests. Die Substrate werden über eine Vorkammer (engl.: fast entry 
lock, FEL) eingeschleust, die bis zu sechs Substrathalter aufnehmen kann. Übli-
cherweise werden Substrate mit einer Größe von 2x2 cm bedampft und unmit-
telbar vor dem Bedampfen bzw. Einschleusen in die Anlage mit Isopropanol 
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gereinigt, um ein möglichst gute Haftung der Schichten auf dem Substrat zu ge-
währleisten. Die Hauptkammer der Bedampfungsanlage (engl.: molecular beam 
epitaxy, MBE) ist mit zwölf CF-Flanschen für Effusionszellen ausgelegt, von 
denen zur Zeit neun Plätze belegt sind. Neben Chrom und Antimon, die bei ca. 
1350 °C bzw. 370 °C verdampft werden, stehen die gängigen Elemente für Pha-
senwechselmaterialien und Thermoelektrika, wie beispielsweise Germanium, 
Selen, Tellur sowie Blei und Bismut, aber auch Titan und Kupfer, in der Be-
dampfungsanlage zur Verfügung. Elemente wie Antimon oder Bismut werden in 
Zellen mit einem Dualfilament, einem Heizdraht am unteren Ende des Tiegels 
und einem Heizdraht an der Öffnung, betrieben. 
 
 
 
Abb. 11: Technische Zeichnung der UHV-Bedampfungsanlage ohne Kühlwasserkreis-
lauf und elektrischen Anschlüssen der Effusionszellen. [174] 
Die PID-Steuerung (Abk.: proportional, integral und differentiell) der Effusions-
zellen ermöglicht eine präzise Temperaturführung mit einer Abweichung von 
weniger als ±0.1 °C und somit konstanten Abscheideraten. Ein Flussmonitor 
dient zur Bestimmung der temperaturabhängigen Partialdrücke der Elemente 
im Strahl in der Nähe des Substrats, um die angestrebte Stöchiometrie der 
Methoden zur Synthese und Charakterisierung 
| 41 
konstituierenden Elemente im Film zu erreichen. Zur gezielten Abscheidung von 
dünnen Elementschichten können über einen Schwingquarz die Abscheideraten 
ermittelt werden. Die mehrfache Bestimmung der Abscheideraten der Elemente 
Chrom und Antimon vor und nach dem Bedampfen des Substrats erlaubt eine 
Aussage über die zeitliche Stabilität der Abscheideraten bei konstanter Ab-
scheidetemperatur. 
Der Abscheideprozess wird mit Hilfe des Softwarepakets EpiCAD [175] gesteu-
ert und überwacht. Dabei können durch die Vorgabe der Zellentemperatur und 
einer Sequenz für die Shutter1-Öffnungszeiten die Elemente simultan oder alter-
nierend abgeschieden werden. Die Effusionszellen, die Rotation des Substrats 
und eine zusätzliche Substratheizung ermöglichen prinzipiell auch das epitakti-
sche Aufwachsen von dünnen Schichten auf einem geeigneten Substrat. Die Her-
stellung von amorphen Multifilmen erfolgte hauptsächlich mittels Flüssigstick-
stoffkühlung an der Substratrückseite. Bedampfungstests mit Germanium bei 
TGe = 1100 °C zeigten eine konstante Oberflächentemperatur am Substrat von 
TS ≈ -45 °C über einen Zeitraum von etwa einer Stunde. Eine gleichzeitige Rota-
tion und Kühlung des Substrats ist nicht möglich, da bei Abscheiden unter Rota-
tion bzw. Kühlung unterschiedliche Haltevorrichtungen für die Substrathalter 
verwendet werden. 
4.1.2 Bedampfungsanlage mit Elektronenstrahlverdampfern 
Der Aufbau der Verdampfungskammer in Eugene (Oregon, USA) ist im Allge-
meinen mit der UHV-Bedampfungsanlage in Kiel vergleichbar. Eine kleinere 
Kammer kann zum Wechseln der Substrate separat geöffnet werden ohne die 
größere Hauptkammer zu belüften. Die wesentlichen Unterschiede bestehen in 
der Verwendung größerer Substrate (6“-Wafer), einer permanenten Kontrolle 
der Abscheiderate sowie einem größerer Abstand zwischen dem Substrat und 
den Quellen. Zur Bedampfung verbleiben die Substrate in der Vorkammer. 
Die Herstellung der elementaren Chrom- bzw. Vanadiumschichten erfolgte 
durch Elektronenstrahlverdampfen bei Rotation des Substrats, während Anti-
mon aus einer Effusionszelle verdampft wurde. Die Bestimmung der Abscheide-
rate während der Bedampfung, mittels separaten Schwingquarzes für jede Quel-
le, ermöglicht die präzise Herstellung sehr dünner, homogener Schichten. Durch 
die sehr großen Substrate kann selbst bei einer Gesamtschichtdicke von nur 
                                                        
1 Ein Shutter (deut.: Blende oder Klappe) ermöglicht das kontrollierte Verdampfen eines 
Elements aus einer Quelle und somit das Abscheiden des Elements auf dem Substrat. 
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120 nm eine ausreichende Probenmenge für thermische Analysen erhalten 
werden. Eine aktive Kühlung der Substrate ist bei dieser Konstruktion nicht 
möglich. Die Verdampfung der Elemente erfolgt im Hochvakuum (~10-6 mbar), 
was ein schnelles Belüften bzw. Abpumpen und somit ein kurze Standzeit beim 
Wechsel der Elemente erlaubt. Der Aufbau und weitere Details der Verdamp-
fungskammer sind schematisch in Abb. 12 dargestellt. 
 
 
 
Abb. 12: Schematische Darstellung der Verdampfungskammer (Kammer 2) im Ar-
beitskreis von Johnson am Fachbereich für Festkörperchemie und Material-
forschung an der Universität in Eugene (Oregon, USA). (nach [176]) 
Bei der Bedampfungsanlage in Kiel als auch bei der Verdampfungskammer in 
Eugene muss bei der Synthese der Multifilme eine Abweichung der am Gerät 
vorgegebenen Schichtdicke und der tatsächlichen abgeschiedenen, also gemes-
senen Schichtdicke berücksichtigt werden (Kap. 4.4). 
Die anschließenden Untersuchungen bestimmen die Substratauswahl maßgeb-
lich. So werden in der Regel polierte (100)-Si Substrate für Vorversuche zur 
Schichtdickenbestimmung oder Untersuchung der Reaktivität der Schichten 
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verwendet, da diese Substrate eine sehr geringe Oberflächenrauigkeit aufwei-
sen. Poliertes Quarzglas oder SiO2-beschichtete Wafer dienen als Isolator bei 
Messungen der physikalischen Eigenschaften, wie die elektrische oder thermi-
sche Leitfähigkeit, und beeinflussen dadurch die Messungen der Schichten nicht. 
PMMA-Beschichtungen auf dem Substrat dienen als Opferschicht, die in Ethanol 
aufgelöst werden kann, um den abgelösten Film für thermische Analysen, wie 
beispielsweise eine dynamische Differenzkalorimetrie, in einen Tiegel zu über-
führen. 
4.2 Röntgenographische Untersuchungen 
Die röntgenographischen Untersuchungen wurde mit Cu-Strahlung an einem 
X’Pert MDR PRO (Firma: PANalytical) ohne Monochromator durchgeführt. 
4.2.1 Röntgenreflektometrie 
Mittels Röntgenreflektometrie (engl.: X-ray reflectivity, XRR), basierend auf der 
Interferenz von Röntgenstrahlung an dünnen Schichten, können die Schichtdi-
cke, die Dichte sowie die Rauigkeit der Schichten ermittelt werden. Die Berech-
nung der Gesamtschichtdicke bzw. der Wiederholeinheit von Multifilmen erfolgt 
mit Hilfe der Position i von Kiessig2- und Satellitenmaxima. [177–179] Die 
Reflektometriemessungen wurden in Bragg-Brentano Geometrie durchgeführt. 
Eine Simulation der Messkurven bzw. das Ermitteln der Positionen der Maxima 
i erfolgte mit der Software X’Pert Reflectivity bzw. X’Pert HighScore. [180, 181] 
Bei der Simulation der Messdaten werden das Substrat (Si), ein natürliches Oxid 
(SiOx), die Atomsorte der elementaren Schichten und die Anzahl der Wiederhol-
einheiten (Cr/Sb) berücksichtigt. Teilweise ist es erforderlich den Schichtaufbau 
um eine Deckschicht (Cr-Sb-O) zu ergänzen, da die Oberfläche des Films anoxi-
diert oder Sauerstoff deponiert wurde. Aufgrund der unbekannten Dicke und 
Sauerstoffkonzentration der Deckschicht ist eine exakte Simulation der Intensi-
tät und Modulation oft schwierig. 
                                                        
2 Der Winkelabstand (Periode) der Kiessig-Maxima entspricht der Gesamtschichtdicke eines 
Multifilms, während Satellitenmaxima eine größere Periode aufweisen und der Dicke der 
Wiederholeinheit eines Multifilms entsprechen. 
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Die Auftragung von sin2(i) gegen das Quadrat der Beugungsordnung ni gemäß 
der modifizierten Bragg-Gleichung (Gl. 5) [182] ermöglicht die Berechnung der 
Schichtdicke aus der Steigung bei linearer Regression der Daten (Abb. 13). 
(Gl. 5)   ݏ݅݊ଶ(ߠ௜) = ቀ
ఒ
ଶௗ
ቁ
ଶ
∙ ݊௜
ଶ + ݏ݅݊ଶ ߠ௖  
Dabei entspricht i der Position und ni der Ordnung der Maxima,  der Wellen-
länge, d der Schichtdicke und c dem kritischen Winkel. 
 
 
 
Abb. 13: Ausgewähltes Beispiel einer XRR-Messkurve an einem (Cr/Sb)-Multifilm 
(MR122) auf (100)-Si (schwarze Linie) und Simulation der Messdaten (rote 
Linie). Der Film kann allgemein als (Cr/Sb)40/SiOx/Si beschrieben werden. 
Die Nebenabbildung zeigt die lineare Regression der Messdaten zur Bestim-
mung der Gesamtschichtdicke dFilm und des kritischen Winkels c. 
4.2.2 Röntgendiffraktometrie 
Mit Hilfe der Röntgendiffraktometrie (engl.: X-ray diffraction, XRD) können Aus-
sagen über den kristallinen Zustand einer Probe getroffen werden, d h. kristalli-
ne Phasen können identifiziert und charakterisiert werden. Bei der Messung 
von dünnen Filmen ist die Untersuchung mit streifendem Einfall üblich (engl.: 
grazing incidence), um den Einfluss des Substrats zu minimieren und ein mög-
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lichst großes Probenvolumen zu bestrahlen. [177, 183–185] Die XRD-Messun-
gen wurden teilweise mit der Software X’Pert HighScore [181] bearbeitet bzw. 
ausgewertet. 
Alle Rietveld-Verfeinerungen erfolgten mit dem Programm Topas unter Ver-
wendung des Fundamentalparameteransatzes. [186–188] Bei der Datenanalyse 
wurde je nach Eigenschaften der Probe die Kristallitgröße [189], die Verspan-
nung und Verzerrung [190] sowie eine Vorzugsorientierung [191] der kristalli-
nen Phase bei der Verfeinerung berücksichtigt. 
4.2.3 In-Situ Röntgenbeugungsuntersuchungen 
Temperatur- und zeitaufgelöste in-situ Reflektometrie- und Beugungsuntersu-
chungen ergeben detaillierte Informationen über die Reaktivität der Multifilme. 
Dabei kann durch die Abnahme der Intensität der Satellitenmaxima aus tem-
peraturabhängigen Reflektometriemessungen die Durchmischung der Multi-
schichten beschrieben werden, während die Reflexintensität bei höheren Beu-
gungswinkeln die Kristallisation aus der amorphen Phase oder einen Phasen-
übergang in eine oder mehrere kristalline Phasen zuzuordnen ist. 
Für beide Vorgänge lässt sich mit Hilfe der Arrheniusgleichung (Gl. 6) [192] in 
erster Näherung die Aktivierungsenergie Ea aus der Abnahme bzw. Zunahme 
der Intensitäten ermitteln: 
(Gl. 6)   ln ቀ
ூ(்)
ூబ
ቁ =
(ି)ாೌ
ோ்
 
wobei I(T)/I0 der relativen Intensität des 1. Satellitenmaximums, R der univer-
sellen Gaskonstante und T der absoluten Temperatur in Kelvin entsprechen. 
Eine Fallunterscheidung zwischen Abnahme (XRD) und Zunahme (XRR) der 
Intensitäten erfolgt durch einen Vorzeichenwechsel (+/-). Beispielsweise ist die 
Abnahme der Reflexintensität bei der Auftragung nach Arrhenius durch eine 
Steigung m < 0 gekennzeichnet, sodass bei der Berechnung der Aktivierungs-
energie dem rechten Term in Gleichung (2) ein Minuszeichen vorangestellt 
wird. 
Eine isotherme in-situ Röntgenbeugungsuntersuchung erlaubt die Verfolgung 
der ablaufenden Festkörperreaktion und die Beschreibung unterschiedlicher 
Nukleations- und Kristallwachstumsmodelle nach Avrami-Eroféev sowie eine 
Analyse nach Sharp-Hancock [193–196]. 
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Die Röntgenreflektometrie- und Röntgenbeugungsuntersuchungen bei höheren 
Temperaturen erfolgten in Heliumatmosphäre bei etwa 1.1 bar in der Heiz-
kammer HTK1200N (Firma: Anton Paar). Die Heizkammer ist mit einem auto-
matischen Höhenregler ausgestattet, um die thermische Ausdehnung des Pro-
bentischs und der Probe einschließlich Substrat auszugleichen. Eine Kalibrie-
rung der Höhenregelung erfolgte manuell mit einem unbedampften Si-Substrat 
bis zu einer Temperatur von 400 °C und linearer Regression der erhaltenen 
Daten (Abb. A1). Der Phasenwechsel von Ammoniumnitrat (NH4NO3) bei 125 °C 
[197] (Exp.: 124 °C) und Kaliumsulfat (K2SO4) bei 583 °C [198] (Exp.: 581 °C) 
diente zur Temperaturkontrolle der HTK-Heizung. 
4.3 Energie- und wellenlängendispersive 
Röntgenspektroskopie 
Mit dem Rasterelektronenmikroskop XL30 (Firma: Philips) wurde die Beschaf-
fenheit der Filmoberfläche analysiert und diente weiterhin zur Bestimmung der 
Zusammensetzung der Proben mittels energiedispersiver Röntgenfluoreszenz-
spektroskopie (engl.: energy-dispersive X-ray spectroscopy, EDX). Die Berech-
nung des Cr:Sb Verhältnisses erfolgte anhand der Cr-K (5989 eV) und Sb-L 
(4698 eV, 4380 eV und 4132 eV) Linien mit einer Beschleunigungsspannung 
von 15 kV, um eine ausreichende Anregung bei minimaler Penetration des Pri-
märstrahls in das Substrat zu gewährleisten. [199, 200] 
Aufgrund der Anordnung der Zellen untereinander und der Ausrichtung der 
Zellen gegenüber dem Substrat in der UHV-Anlage, stellte sich beim Abscheiden 
mit Flüssigstickstoffkühlung ohne Rotation ein Gradient der Zusammensetzung 
im Film ein (Abb. 14, Farbverlauf). Die Zusammensetzung wurde deshalb nach 
dem Abscheiden, bzw. vor und nach in-situ Untersuchungen, an mehreren Punk-
ten auf dem Film gemessen und als Mittel für jedes Bruchstück (Quadran-
ten 1-4) angegeben. Die Anwendung eines vorgegebenen Rasters der Mess-
punkte (Abb. 14) gewährleistet eine bessere Kontrolle bzw. Vergleichbarkeit 
der Daten und somit Rückschlüsse auf die Güte des Abscheideprozesses. 
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Abb. 14: Schematische Darstellung der vier Bruchstücke (1-4; große, helle Ziffern) 
eines Films auf Siliziumsubstrat (grau) mit Angabe der Messpunkte (1-13; 
kleine, schwarze Ziffern) und des Gradienten der Zusammensetzung als 
Farbverlauf. 
Eine weitere Methode die Zusammensetzung der Filme zu ermitteln besteht in 
der Elektronenstrahlmikroanalyse. Bei dieser Methode beruht die Detektion der 
charakteristischen Röntgenstrahlung auf dem Prinzip der wellenlängendispersi-
ven Röntgenspektroskopie. [201] Die im Rahmen der Kooperation (AK Johnson, 
Eugene, Oregon – USA) hergestellten Filmproben wurden in einem SX 50 
(Firma: Cameca) mit dieser Methode untersucht 
4.4 Kalibrierung und Bestimmung der Abscheideparameter 
für Multischichtsysteme 
Die Gerätegeometrie, der unterschiedliche Abstand von beispielsweise den 
Effusionszellen zum Schwingquarz bzw. dem Substrat, macht eine Kalibrierung 
der Aufdampfanlagen notwendig. In einem ersten Schritt können die nötigen 
Daten aus einer Reihe von Multifilmen mit unterschiedlich dicken Doppelschich-
ten gewonnen werden. Dabei wird stets eine konstante Abscheiderate für den 
gesamten Synthesezeitraum vorausgesetzt. Die Multifilme lassen sich über die 
Variation der Schichtdicke von nur einem Element (A) darstellen, während die 
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Elementarschichtdicke und somit die Abscheidezeit des zweiten Elements (B) 
bei allen Filmen konstant bleibt. Der Stoffmengenanteil xA von Element A im 
gesamten Film lässt sich durch Gleichung (Gl. 7) beschreiben: 
(Gl. 7)   xA = 
௡A
௡ಲ+ ௡ಳ
 
Die Stoffmenge nA ist direktproportional zur Masse mA und somit von der Dicke 
der Elementarschicht dA* abhängig (Gl. 8): 
(Gl. 8)   ݊஺ =
௠ಲ
ெಲ
=
ఘಲ ∙ ி
ெಲ
∙ ݀஺
∗ 
Unter Berücksichtigung von Gleichung (Gl. 8) ist die direkte Abhängigkeit des 
Stoffmengenanteil von den Elementarschichtdicken ersichtlich (Gl. 9) [202]: 
(Gl. 9)   x஺ = 
ௗಲ
  ∗
௞∙ௗಳ
  ∗+ ௗಲ
  ∗  mit  ݇ ~ 
ఘಳ ∙ ெಲ
ఘಲ ∙ ெಳ
 
wobei nB der Stoffmenge des Elements B mit konstanter Schichtdicke dB*, MA der 
molaren Masse des Elements A und mA der Masse der Schicht A entspricht, die 
durch die Dichte A der Schicht A, der bedampften Fläche F sowie der Schicht-
dicke dA* definiert ist und gilt in analoger Weise für die Schichten des Elements 
B. Der Faktor k ist daher proportional zum Verhältnis der Dichte und molaren 
Masse beider Schichten aus den Elementen B und A. 
In den Proportionalitätsfaktor fließen ebenso die Tooling-Faktoren3 für die 
Elemente ein. In einer Darstellung des Stoffmengenanteils xA gegen die vorgege-
bene, elementare Schichtdicke dA*, ermöglicht eine nichtlineare Regression, 
basierend auf der Gleichung zur Berechnung des Stoffmengenanteils xA (Gl. 9), 
die direkte Berechnung der erforderlichen Schichtdicken bzw. Abscheidezeit für 
die angestrebten Zusammensetzungen (siehe auch Kap. 5.4.1 und Kap. 5.5.1). 
Die Kontrolle der Schichtdicken und die Bestimmung der Tooling-Faktoren lässt 
sich mit Hilfe einer Auftragung der gemessenen Dicke der Wiederholeinheit 
gegen die vorgegebene Elementarschichtdicke durchführen. Dabei besteht ein 
linearer Zusammenhang zwischen der gemessenen Doppelschichtdicke dAB und 
der vorgegebenen Elementarschichtdicke dA* aufgrund der konstanten Schicht-
dicke dB. Eine lineare Regression nach Gleichung (Gl. 10): 
(Gl. 10)  ݀஺஻= ݉ ∙ ݀஺
  ∗ + ݀஻ 
                                                        
3 Der Tooling-Faktor ist ein Korrekturfaktor, der durch den unterschiedlichen Abstand zwischen 
Verdampfungsquelle und Substrat bzw. Schwingquarz entsteht. Er entspricht dem Schicht-
dickenverhältnis von tatsächlich abgeschiedener Schicht zur angezeigten Schicht (angezeigter 
Wert am Monitor) in Prozent. 
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Gleichung (Gl. 10) liefert indirekt den Tooling-Faktor TFA des Elements A aus 
der Steigung m, während der Ordinatenachsenabschnitt der Elementarschicht-
dicke dB entspricht. Zur Veranschaulichung dient die Überlegung, dass bei 
Abnahme der Schichtdicke dA*, die gemessene Schichtdicke der Wiederholein-
heit dAB im gleichen Maß abnimmt. Wird gedanklich die Schichtdicke dA* auf Null 
reduziert, verbleibt nur noch die elementare Schicht von Element B. Die gemes-
sene Schicht würde nunmehr der Dicke dB und somit dem Abszissenabschnitt 
bzw. dem Wert der Konstanten einer Geradengleichung entsprechen. Der 
Tooling-Faktor TFB berechnet sich daher aus dem Verhältnis der berechneten 
Schichtdicke dB und der beim Abscheiden vorgegebenen Schichtdicke dB* (vgl. 
Kap. 5.4.1 und Kap. 5.5.1). 
4.5 Dynamische Differenzkalorimetrie 
Als Ergänzung zu den in-situ Röntgenreflektometrie- und Röntgendiffraktome-
triemessungen dienen thermoanalytische Messungen, wie dynamische Differ-
enzkalorimetrie (engl.: differential scanning calorimetry, DSC), zur genaueren 
Beschreibung der Reaktivität der Elemente in den Filmen. Unter Vorgabe eines 
definierten Temperatur-Zeit-Profils wird die aufgenommene bzw. abgegebene 
Wärmemenge einer Probe während einer Reaktion aus der Temperaturdiffe-
renz der Probe und einer Referenz bestimmt. [203] Dadurch kann einer ablau-
fenden Reaktion ein exothermer oder endothermer Prozess zugeordnet werden. 
Beispielsweise gibt eine Probe beim Phasenübergang von einer metastabilen zu 
einer thermodynamisch stabilen Phase thermische Energie ab (exotherm), da 
das stabilere Produkt energetisch günstiger ist. 
Diese Messungen wurden mit den Geräten TA9000 (Firma: TA Instruments) 
sowie DSC 1 Star System (Firma: Mettler-Toledo AG) durchgeführt. Für die ther-
moanalytischen Messungen wurden die Multifilme mit einer Gesamtdicke von 
bis zu 1000 nm auf PMMA-beschichteten Si-Wafern abgeschieden. Die Proben-
präparation erfolgte unmittelbar vor der Messung durch Ablösen und Waschen 
der Schicht mit Aceton und Ethanol, sowie dem Überführen in einen Al-Tiegel. 
Durch das Tiegelmaterial ist die maximale Temperatur auf ca. 600 °C be-
schränkt. Trotz der relativ großen Substratfläche bzw. Schichtdicke betrug die 
Probenmenge teilweise weniger als 1 mg. Die Heizrate wurde mit 15 °C/min 
festgelegt, da hierdurch auch bei geringer Probenmenge eine ausreichende 
Wärmemenge umgesetzt und somit ein intensiveres Signal gemessen werden 
kann. 
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4.6 Transmissionselektronenmikroskopie 
Ein Transmissionselektronenmikroskop (TEM) ermöglicht die Untersuchung 
von Proben mit einer lateralen Ausdehnung von wenigen Nanometern mit einer 
Probendicke von <100 nm. Aufgrund der relativ einfachen Fokussierung des 
Elektronenstrahls gegenüber Röntgenstrahlung und einer Beschleunigungs-
spannung von bis zu 400 kV (entspricht:  = 0.0164 Å) in kommerziellen Gerä-
ten, lässt sich eine Auflösung von weniger als 1 Å erreichen. [204, 205] Daher 
können nanokristalline Materialien oder kristalline Festkörper auch auf Defek-
te in ihrer Struktur untersucht werden. 
Ähnlich wie bei der Röntgenbeugung wird der Elektronenstrahl im Transmissi-
onselektronenmikroskop an einer kristallinen Probe gebeugt (kohärente Streu-
ung). Dabei entstehen beim Durchstrahlen einer einkristallinen Probe punktför-
mige Reflexe, während bei der Bestrahlung eines polykristallinen Bereichs Beu-
gungsringe beobachtet werden (siehe Abb. 15). Aus dem Abstand der Beugungs-
ringe können die Netzebenenabstände bestimmt werden. Findet die Elektronen-
beugung (ED) an einem einkristallinen Bereich der Probe entlang einer kristal-
lographischen Achse (Zonenachse) statt und ist zudem die Zonenachse bekannt, 
können aus den Abständen der Reflexe die Gitterparameter bestimmt werden. 
[201, 206, 207]  
 
 
(010)
einkristallin polykistallin amorph
Probe
Detektor
a) b) c)  
Abb. 15: Schematische Darstellung der Elektronenbeugung an einer einkristallinen 
(a), polykristallinen (b) und amorphen Probe (c) im Transmissionselektro-
nenmikroskop. (nach [207]) 
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Die Probe kann im Transmissionselektronenmikroskop auch als Realstruktur 
abgebildet werden. Defekte der Kristallstruktur können bei Hochauflösung so-
mit direkt sichtbar und die Kristallitgröße und -form erkannt werden (HRTEM). 
Bei der inkohärenten Streuung von Elektronen, die unter großem Winkel detek-
tiert wird, ist die Intensität von der Ordnungszahl Z der Atome in einer Probe 
abhängig (HAADF = high-angle annular dark-field). Dadurch lässt sich zusätzlich 
eine Art spektroskopischer Analyse der Probe durchführen und auf deren che-
mischer Zusammensetzung schließen (Z-Kontrast). Häufig werden die Untersu-
chungen der chemischen Zusammensetzung mit EDX-Analysen ergänzt. Bei die-
ser Methode ist neben einer punktuellen Messung auch ein sogenanntes Ele-
mentmapping möglich. 
Das einfachste Verfahren, eine Filmprobe für Elektronenbeugung herzustellen, 
ist das Abscheiden der elementaren Schichten auf einen Träger und anschlie-
ßendes Erhitzen der Probe. Da der Träger dazu auf das Substrat aufgebracht 
wird und die Schichten auf dem Substrat meist noch mittels Röntgenbeugung 
untersucht werden, sind die abgeschiedenen Schichten in der Regel zu dick 
(weit über 100 nm) und eignen sich kaum für TEM-Untersuchungen. Für 
dickere Multifilme auf Glas oder Si-Substraten eignen sich zwei unterschiedliche 
Methoden, um die Probe auf die erforderliche Schichtdicke zu dünnen. Die eher 
konventionelle Methode umfasst mehrere Arbeitsschritte, bestehend aus Sägen 
bzw. Brechen, Schleifen und Ionenstrahldünnen der Probe. Dies kann von der 
Seite als Querschnitt (engl.: cross-section) oder von der Rückseite, also durch 
Abtragen des Substrats, erfolgen. Im letzten Schritt wird die Probe mit einem 
Ionenstrahl gedünnt, wobei die Probe am Lochrand eine hinreichend geringe 
Dicke aufweist. Eine Alternative stellt die Präparation von Filmen dar, bei der 
eine Lamelle mit Hilfe eines fokussierten Ionenstrahls aus dem Film „herausge-
schnitten“ wird. Die Methode des fokussierten Ionenstrahls (FIB) ist mit 1-2 h 
Präparationszeit bedeutend kürzer, erfordert aber einen höheren finanziellen 
Aufwand. [208] 
Die TEM-Untersuchungen wurden mit einem Tecnai F30 G² - ST (Firma: FEI) im 
Arbeitskreis von Prof. Kienle an der Technischen Fakultät der CAU Kiel und in 
einem Titan 80-300 (Firma: FEI) am „Center for Advanced Materials Charac-
terization in Oregon – CAMCOR“ in Kooperation mit dem Arbeitskreis Johnson 
an der University of Oregon, Eugene – USA, durchgeführt. Zur Auswertung der 
gesammelten TEM-Daten (HRTEM und ED-Daten) diente das Software-Paket 
ImageJ mit der Erweiterung zur Berechnung der radialen Intensitäten von 
Elektronenbeugungsdaten an polykristallinen Proben. [209] 
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4.7 Rasterkraftmikroskopie 
Die Rasterkraftmikroskopie ermöglicht durch eine Vielzahl von Betriebsmodi 
umfangreiche Untersuchungen an Oberflächen und deren Oberflächeneigen-
schaften, die über eine reine bildgebende Darstellung der Topographie einer 
Probe hinausgeht. [210, 211] Die Untersuchungen in der vorliegenden Arbeit 
beschränken sich jedoch nur auf die Abbildung der Probenoberfläche und die 
Bestimmung der Oberflächenrauigkeit. Unter Ausnutzung repulsiver Kräfte zwi-
schen Probenoberfläche und Messspitze wurden die Filmproben mit einem 
Rasterkraftmikroskop AP-0110 (Firma: Park Scientific Instruments) im Kontakt-
Modus mit rückseitig Al-beschichteten Silizium-Sensoren untersucht. 
4.8 Messung der physikalischen Eigenschaften 
Die van der Pauw-Methode ermöglicht die Bestimmung physikalischer Eigen-
schaften von Festkörpern mit unregelmäßiger Probengeometrie, wie beispiels-
weise der Ladungsträgerdichte oder der elektrischen aber auch thermischen 
Leitfähigkeit. Eine genaue Messung kann durch eine präzise Probenkontaktie-
rung erreicht werden, wenn die Kontaktpunkte möglichst klein sind und am 
Rand der Probe liegen, beispielsweise in den Ecken einer rechteckigen Probe. 
[212, 213] Eine schematische Darstellung der elektrischen Kontaktierung dün-
ner Filme für Widerstands- und Hall-Messungen ist in Abb. 16 dargestellt. 
Der spezifische Widerstand R12,34 wird über den elektrischer Strom I12, der an 
den Kontakten 1 und 2 eingeprägt wird, und der Potentialdifferenz U34 an den 
Kontakten 3 und 4 nach dem Ohm‘schen Gesetz berechnet. Bei einer quadrati-
schen Probengeometrie und der elektrischen Kontaktierung in den Ecken der 
Probe gilt (Gl. 11): 
(Gl. 11)   ܴଵଶ,ଷସ = ܴଶଷ,ସଵ =
௎యర
ூభమ
=
௎రభ
ூమయ
 
In der Praxis sind jedoch unterschiedliche Werte für R12,34 und R23,41 zu erwar-
ten, die durch einen Korrekturfaktor f(R12,34/R23,41) berücksichtigt werden. [212, 
214] Die elektrische Leitfähigkeit  berechnet sich folglich nach (Gl. 12): 
(Gl. 12)   ߪ =
πୢ
୪୬ (ଶ)
 
ோభమ,యరାோమయ,రభ
ଶ
∙ ݂(
ோభమ,యర
ோమయ,రభ
) 
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Die Ladungsträgerdichte oder -beweglichkeit und die Art der Ladungsträger 
kann mit Hilfe von zusätzlichen Hall-Messungen ermittelt werden. Bei der elekt-
rischen Kontaktierung nach van der Pauw für Hall-Messungen (Abb. 16, rechts) 
und dem Einprägen eines elektrischen Stroms I24 unter Einwirkung eines Mag-
netfelds B senkrecht zur Probenoberfläche ist eine Potentialdifferenz an den 
Kontakten 1 und 3 messbar, die aufgrund der auf die Ladungsträger wirkenden 
Lorentzkraft4 ausgebildet wird. 
Die Kontaktierung per Hand und die teils ungleichmäßige Probenform macht 
eine zusätzliche Messung ohne Magnetfeld (B = 0 T) erforderlich. Bei bekannter 
Gesamtschichtdicke d des Films, lässt sich nach (Gl. 13) beispielsweise die 
Ladungsträgerbeweglichkeit µH (Hall-Beweglichkeit) berechnen [212]: 
(Gl. 13)  ߤு =
ୢ
୆
 
ோభయ,మర(஻)ିோభయ,మర(଴)
ఙ
 
Temperaturabhängige Widerstands- bzw. Hall-Messungen wurden an einem 
PPMS (Firma: QuantumDesign) in einem Temperaturbereich von 310 K bis 2 K 
und/oder mit einem Magnetfeld von maximal 9 T durchgeführt. Die elektrische 
Kontaktierung erfolgte mit Kupferdrähten (ø 50 µm) und Leitsilber in den 
Ecken der 1x1 cm großen Filmproben. 
 
 
 
Abb. 16: Schematische Darstellung der elektrischen Kontaktierung von Filmeproben 
für Messung der elektrischen Leitfähigkeit (links) und des Hall-Widerstands 
(rechts) nach der van der Pauw-Methode. 
                                                        
4 Die Lorentzkraft ist die Kraft, die eine bewegte Ladung e in einem Magnetfeld ܤሬ⃑  erfährt. [215] 
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5 Experimentelle Untersuchungen von 
Chrom-Antimon-Dünnfilmen 
Im Hauptteil dieser Dissertation sind die wesentlichen Forschungsergebnisse in 
Form von Veröffentlichungen, einem eingereichten Originalmanuskript und als 
Fließtext in weiteren Unterkapiteln aufgeführt. Eine Zusammenfassung mit den 
wichtigsten Ergebnisse und den Schlussfolgerungen ist den Artikeln und Manu-
skripten vorangestellt. Folgende Publikationen bzw. Manuskripte entstanden 
während dieser Arbeit: 
 
 Investigation of the crystallization mechanism of CrSb and CrSb2 
multilayered ﬁlms using in-situ X-ray diffraction and in-situ X-ray 
reﬂectometry (Kap. 5.1) 
 Characterization of Cr-rich Cr-Sb Multilayer Films: Syntheses of a 
New Metastable Phase Using Modulated Elemental Reactants 
(Kap. 5.2) 
 Experimental and theoretical investigation of the new, metastable 
compound Cr3Sb (Kap. 5.3) 
 Substitution von Chrom durch Vanadium in der Verbindung 
Cr3Sb(Kap. 5.4) 
 Darstellung der neuen, metastabilen kristallinen Verbindung 
CrSb3 (Kap. 5.5) 
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5.1 Reaktionsmechanismus in CrSb- und CrSb2-Multifilmen 
Auf den folgenden Seiten ist die Veröffentlichung „Investigations of the crystal-
lization mechanism of CrSb and CrSb2 multilayered films using in-situ X-ray 
diffraction and in-situ X-ray reflectometry“ von Matthias Regus, Gerhard Kuhn, 
Sergj Mankovsky, Hubert Ebert und Wolfgang Bensch abgedruckt, die in „Jour-
nal of Solid State Chemistry“ (Ausgabe 196, 2012, Seite 100-109) erschienen ist. 
 
 
 
Zusammenfassung: 
 
Die in-situ XRR- und in-situ XRD-Untersuchungen der CrSb- und CrSb2-Mul-
tifilme zeigen einen signifikanten Einfluss des stöchiometrischen Cr:Sb-Verhält-
nisse und der Doppelschichtdicke auf die Reaktivität der Filme. Die Proben mit 
einem Cr:Sb-Verhältnis von 1:1 und einer Wiederholeinheit von 53.7 Å kris-
tallisieren bereits bei 90 °C an der Grenzfläche der Elementschichten. Bei relativ 
niedrigen Temperaturen von etwa 250 °C zersetzt sich CrSb in CrSb2 und amor-
phes Chrom. Wird die (Cr/Sb)-Doppelschicht auf 11.4 Å reduziert, beginnt eine 
Durchmischung der Schichten vor der Nukleation und Kristallisation von CrSb. 
Die Ergebnisse belegen auch, dass die Aktivierungsenergie zur Interdiffusion 
der Elementschichten bei Filmen mit 11.4 Å Wiederholeinheit niedriger ist als 
bei den Filmen mit 53.7 Å, die an der Grenzfläche beginnen zu kristallisieren. 
Der Multifilm mit kleinerer Doppelschichtdicke zeigt zwei Temperaturbereiche 
mit unterschiedlichen Werten für Ea: ein niedriger Wert für die Durchmischung 
der amorphen Schichten (0.5 eV) und ein höherer Wert oberhalb dieser Tempe-
ratur (4.9 eV), bei der die Nukleation und Kristallisation von CrSb abläuft. Im 
Allgemeinen hängt die Reaktivität von Multifilmen von den Elementen und von 
der kritischen Schichtdicke der Wiederholeinheit ab. Es scheint, dass für 
Cr:Sb = 1:1 die Doppelschichtdicke von 11.4 Å in der Nähe der kritischen 
Schichtdicke liegt. 
Bei Multifilmen mit einer stöchiometrischen Zusammensetzung von Cr:Sb = 1:2 
und einer Doppelschichtdicke von 66.5 Å ist der Bildungsmechanismus noch 
nicht vollständig verstanden. Zwischen 160 °C und 170 °C wird ein breiter Re-
flex beobachtet, dessen Position nicht mit der Lage des intensivsten CrSb2-Refle-
xes übereinstimmt. Eine Temperaturerhöhung führt zu einer höheren Reflexin-
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tensität, während zwischen 220 °C und 250 °C eine Intensitätsabnahme mit der 
Bildung von CrSb2 einhergeht. In Multifilmen mit einer Wiederholeinheit von 
102.5 Å kristallisiert zuerst CrSb mit einer ausgeprägten Vorzugsorientierung. 
Bei ca. 230 °C reagiert CrSb mit Antimon zu CrSb2. Das Chromdiantimonid kris-
tallisiert dabei bevorzugt mit einer (111)-Orientierung. Bei höheren Temperatu-
ren wird keine Phasenumwandlung beobachtet. 
Der spezifische Widerstand, Hall-Koeffizient und die Ladungsträgerdichte wur-
den für beide Verbindungen ermittelt und ergeben, dass Elektronen die Majori-
tätsladungsträger sind. Das Verhalten des spezifischen Widerstands entspricht 
dem des Volumenmaterials. 
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5.2 Phasenbreite von hexagonalem Cr1+xSb (0 < x < 2) 
Dieses Kapitel enthält das Manuskript „Characterization of Cr-rich Cr-Sb 
Multilayer Films: Syntheses of a New Metastable Phase Using Modulated 
Elemental Reactants“ von Matthias Regus, Sergiy Mankovsky, Svetlana Polesya, 
Gerhard Kuhn, Jeffrey Ditto, Ulrich Schürmann, Alexandre Jacquot, Kilian 
Bartholomé, Markus Winkler, Christian Näther, Jan D. König, Harald Böttner, 
Lorenz Kienle, David C. Johnson, Hubert Ebert und Wolfgang Bensch, welches 
zur Veröffentlichung in „Journal of Solid State Chemistry“ (Ausgabe 230, 2015, 
Seite 254-265) angenommen wurde. 
 
 
 
Zusammenfassung: 
 
Die metastabile Phasen Cr1+xSb in der Ni2Ni-Struktur (0 < x ≤ 0.6) konnten mit 
Hilfe von modulierten elementaren Reaktanten dargestellt werden. Eine umfas-
sende Charakterisierung erfolgte ausgehend von den amorphen Multifilmen. 
Bei geringem Chromüberschuss mit ca. 60 at-% und einer Doppelschichtdicke 
von ca. 10 Å beginnt die Interdiffusion bei ca. 50 °C. Mit Einsetzen der Kristalli-
sation bei ca. 130 °C ist die Durchmischung nahezu vollständig abgeschlossen. 
Bei höherem Chromanteil läuft der Diffusionsprozess unabhängig von der 
Schichtdicke langsamer ab. Wiederholeinheiten mit ~10 Å kristallisieren bei 
einer Temperatur von 160 °C, während die dickeren Schichten (~15 Å) bei fort-
geschrittener Durchmischung ab 220 °C kristallisieren. 
Die Zunahme des Chromgehalts geht mit einer Zunahme des Chromanteils in 
der kristallinen Phase einher und äußert sich in einer Expansion des Gitter-
parameters a bzw. einer Kontraktion von c. Oberhalb von 400 °C wird eine exo-
therme Zersetzung in die thermodynamisch stabilere Phase CrSb und elementa-
res Cr beobachtet. Bis zu einer Temperatur von 550 °C wird keine signifikante 
Änderung der Zusammensetzung des Produkts gemessen. 
Die Struktur und die Gitterparameter aus den XRD-Untersuchungen sowie ein 
erhöhter Chromanteil der kristallinen Phase konnten mittels TEM-Analysen 
bestätigt werden. Untersuchungen im HAADF-Modus verdeutlichen den lokalen 
Unterschied in der Zusammensetzung. 
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Einen deutlichen Anstieg der Oberflächenrauigkeit der kristallinen Filme im 
Vergleich zum amorphen Zustand zeigen ex-situ AFM-Untersuchungen. Die 
(Cr1.6Sb + a-Cr)-Filme weisen das elektrische Verhalten eines Halbleiters mit 
sehr kleiner Band-lücke von Eg ≈ 5 meV auf, während für den amorphen Multi-
film ein Wert von ca. 1.2 meV ermittelt wurde. 
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5.3 Synthese der neuen, metastabilen kristallinen 
Verbindung Cr3Sb (Cr3Si-Typ) 
Die Arbeit „Experimental and theoretical investigation of the new, metastable 
compound Cr3Sb“ von Matthias Regus, Gerhard Kuhn, Svitlana Polesya, Sergj 
Mankovsky, Matti Alemayehu, Matthew Stolt, David C. Johnson, Hubert Ebert 
und Wolfgang Bensch wurde in „Zeitschrift für Kristallographie“ (Ausgabe 229, 
2014, Seite 505-515) veröffentlicht und ist auf den nachfolgenden Seiten abge-
druckt. 
 
 
 
Zusammenfassung: 
 
Die neue, metastabile Verbindung Cr3Sb kristallisiert, ausgehend von einem 
amorphen Multifilm, über eine amorphe Zwischenphase in der Cr3Si-Struktur 
(A15-Struktur). Eine vollständige Durchmischung der (Cr/Sb)-Doppelschichten 
kann vor der Kristallisation beobachtet werden. Das thermodynamisch stabile 
CrSb liegt als Nebenphase in den Proben vor. Weiterhin konnten Filme erhalten 
werden, die bereits nach dem Abscheiden eine nanokristalline Phase in der 
Cr3Si-Struktur enthalten. Die XRD-Untersuchungen deuten auf eine Verbindung 
mir der Zusammensetzung Cr~6Sb hin, die dabei auch der Vegard‘schen Regel 
für Substitutionsmischkristalle entspricht. 
Theoretische Berechnungen zu Cr3Sb in der A15-Struktur zeigen, dass die Kris-
tallstruktur und der Gitterparameter a sehr gut mit den experimentellen Daten 
übereinstimmen. Aufgrund der Berechnungen kann von einer weiteren meta-
stabilen Phase in der DO3-Struktur (Fe3Si-Typ) ausgegangen werden. Der Git-
terparameter dieser Heusler-ähnlichen Legierung liegt etwa bei a = 6.15-6.20 Å. 
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5.4 Substitution von Chrom durch Vanadium in der 
Verbindung Cr3Sb 
Die Kooperation zwischen den Arbeitsgruppen Bensch (Kiel) und Johnson 
(Eugene, OR – USA) begann im Jahr 2013 nach einem Besuch von Prof. David C. 
Johnson im Institut für Anorganische Chemie der CAU Kiel. Die langjährige 
Erfahrung der Arbeitsgruppe um Prof. Johnson [216] mit der Synthese und Cha-
rakterisierung dünner Filme, sowie die Verfügbarkeit einer Vielzahl weiterer 
Untersuchungsmethoden am benachbarten „Center for Advanced Materials 
Characterization in Oregon – CAMCOR“ (deut.: Zentrum für Charakterisierung 
moderner Materialien) [217], ermöglichte eine Erweiterung der Untersuchun-
gen auf ein ternäres System, wie es für die zweite Förderperiode im Schwer-
punktprogramm (SPP 1415) der Deutschen Forschungsgemeinschaft (DFG) be-
antragt wurde. 
Als besonders geeignet erschien die Synthese und Untersuchung der Reaktivität 
von (Cr/V/Sb)-Filmen, aufgrund der Ähnlichkeit bekannter Verbindungen der 
beiden binären Systeme, wie CrSb und VSb oder CrSb2 und VSb2 (siehe Kap. 1.4 
und 5.1). Die chromanalogen Verbindungen von V3Sb2 oder V14.9Sb18 sind 
bislang nicht bekannt, aber möglicherweise durch Einbringen von Vanadium, 
beispielsweise als Cr3-xVxSb2, darstellbar. 
Potentiell neue, metastabile kristalline Verbindungen können auch in den inter-
metallischen Verbindungen Cr2VSb und V2CrSb (Raumgruppe: Fm3തm) gesehen 
werden. Erste theoretische Rechnungen dieser sogenannten Heusler-Legierun-
gen5 (L21-Struktur) weisen auf interessante physikalische Eigenschaften für 
Anwendungen im Bereich der Spintronik6 hin. [220, 221] Weiterhin kann als 
Ergänzung der bisherigen Arbeiten zu Cr-Sb mit einer gezielten Substitution der 
Einfluss von Vanadium auf die Bildung der kubischen Phase (Cr1-xVx)3Sb ermit-
telt werden. 
 
 
                                                        
5 Heusler-Legierungen setzen sich aus Übergangsmetallen (X, Y) und p-Blockelementen (Z) mit 
der allgemeinen Summenformel XYZ (halbe Heusler-Legierung) bzw. X2YZ (vollständige 
Heusler-Legierungen) zusammen. Eine Besonderheit besteht im ferromagnetischen Verhalten, 
wobei die konstituierenden Elemente nicht zwingend ferromagnetisch sein müssen. [218] 
6 Die Spintronik (aus: Spin und Elektronik) ist ein Bereich der Nanoelektronik und beruht auf 
dem magnetischen Moment eines Elektrons zur Informationsverarbeitung bzw. -darstellung. 
[219] 
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Im weiteren Verlauf dieses Kapitels wird einerseits die Bestimmung geeigneter 
Abscheideparameter für die Substitution von (Cr/Sb)-Multifilmen mit Vana-
dium diskutiert und andererseits erfolgt eine Diskussion der bisherigen Ergeb-
nisse aus den Experimenten der vanadiumsubstituierten Phase Cr3Sb. 
5.4.1 Kalibrierung der binären Systeme Cr-Sb und V-Sb 
Chrom, Vanadium und Antimon werden im Arbeitskreis von Prof. Johnson be-
reits in einer Aufdampfanlage (im Weiteren als Kammer 2 bezeichnet) [176] zur 
Darstellung binärer Systeme unterschiedlicher Kombinationen eingesetzt. Somit 
war eine grobe Abschätzung des Tooling-Faktors der einzelnen Elemente mög-
lich (TF ≈ 33 % [222]). Für die Kombinationen Cr-Sb und V-Sb bzw. Cr-V-Sb fehl-
ten bislang Erfahrungswerte zur gezielten Herstellung von (Cr/V/Sb)-Multifil-
men in Kammer 2. 
Aus Untersuchungen von Multifilmen zur Darstellung von ternären Verbindun-
gen wie CuInSe2 oder CuCr2Se4 ist bekannt, dass die Bildung binärer Verbindun-
gen vermieden werden kann, wenn die Dicke der Wiederholeinheit des ternären 
Systems die kritische Schichtdicke der binären Verbindungen aus den konstitu-
ierenden Elementen nicht überschreitet. [155] Dies machte eine getrennte Kali-
brierung der binären Systeme Cr-Sb und V-Sb erforderlich. Als Startwert diente 
das bekannte Schichtdickenverhältnis von chromreichen (Cr/Sb)-Multifilmen 
mit einem (Cr:Sb)-Verhältnis von 3:1 bei einer Doppelschichtdicke von ca. 14 Å, 
welche zuvor in Kiel hergestellt und untersucht wurden (siehe Kap. 5.2 und 
Kap. 5.3). 
Durch sukzessive Reduktion der Elementarschichtdicken der Übergangsmetalle 
mittels Variation der Shutter-Öffnungszeit von Chrom bzw. Vanadium, bei kon-
stanter Shutter-Öffnungszeit der Antimon-Quelle, erfolgte zunächst die Abschei-
dung von (Cr/Sb)- bzw. (V/Sb)-Multifilmen auf (100)-Si als Substrat. Während 
der ersten Vorversuche mit den binären Systemen Cr-Sb und V-Sb wurden 
Filme mit einem Antimongehalt von 12.0 at-% bis 60.9 at-% und einer Wieder-
holeinheit von 3.5 Å bis 31.1 Å abgeschieden. Mit diesen Zusammensetzungen 
sollen die Multifilme als Basis zur Kalibrierung der Abscheidung für Verbin-
dungen des kubischen V3Sb, trigonalen V3Sb2 oder tetragonalen V14.9Sb18, als 
auch zur Untersuchung der Reaktivität der Multifilme in Abhängigkeit der 
Doppelschichdicke, dienen. 
Unmittelbar nach der Bedampfung erfolgte die Bestimmung der chemischen 
Zusammensetzung und der tatsächlich abgeschiedenen Schichtdicken der Multi-
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filme mit Hilfe von EPMA-Untersuchungen und XRR-Messungen (Tab. A1). Der 
Vergleich des Übergangsmetallgehalts in Abhängigkeit von der vorgegebenen 
Metallschichtdicke und eine nichtlineare Regression dieser Daten (Kap. 4.4) gibt 
einen direkten Rückschluss auf die zu verwendenden Abscheideparameter 
(Abb. 17). 
Da der Fokus bei der Substitution zunächst auf einem (Cr:Sb)- bzw. (V:Sb)-
Verhältnis von 3:1 lag und die Filme mit sehr dünnen Übergangsmetallschichten 
offensichtlich mehr Chrom bzw. Antimon enthalten als erwartet, wurden die 
Daten der Multifilme mit kleinerer Metallschichtdicke (d < 8 Å) nicht in die 
Regression einbezogen (Abb. 17, offene Symbole). 
 
 
 
Abb. 17: Übergangsmetallgehalt vs. vorgegebene Schichtdicke des Übergangsmetalls 
im (Cr/Sb)- bzw. (V/Sb)-Multifilm bei konstanter Antimonschichtdicke 
dSb* = 18.0 Å. 
Mit einem Wert von kCr = 0.00341(4) bzw. kV = 0.00537(7) weist die Ausgleichs-
kurve eine geringere Abweichung bei einem Übergangsmetallgehalt von etwa 
75 at-% auf. Daraus ergibt sich für die Synthese von binären Multifilmen mit 
einem Verhältnis von 3:1 eine nominelle Schichtdicke von dCr,1* = 18.4 Å für 
Chrom und dV,1* = 29.0 Å für Vanadium, bei einer Antimonschichtdicke von 
dSb,1* = 18.0 Å. Die teilweise signifikante Abweichung des Übergangsmetallge-
halts zum Erwartungswert bei ca. 40-50 at-% ist vermutlich in den extrem dün-
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nen Elementschichten begründet. Für diese Filme wurde eine tatsächliche Dop-
pelschichtdicke von ca. 6 Å in beiden Systemen aus den XRR-Daten ermittelt. 
Aufgrund der konstanten Abscheideraten bei der Verdampfung und konstanter 
Antimonschichtdicken der unterschiedlichen Multifilme untereinander ist die 
Bestimmung der tatsächliche Antimonschichtdicke möglich. Entsprechend des 
erläuterten Zusammenhangs von der gemessenen Dicke der Wiederholeinheit 
und der vorgegebenen Chrom- bzw. Vanadiumschichtdicke (Kap. 4.4), konnten 
die Elementarschichtdicken mit dSb = 5.9(5) Å für Cr-Sb und 6.0(4) Å für V-Sb 
ermittelt werden (Abb. 18). 
 
 
 
Abb. 18: Gemessene Dicke der Wiederholeinheit vs. vorgegebene Chrom- bzw. Vana-
diumschichtdicke von (Cr/Sb)- und (V/Sb)-Multifilmen mit linearer Regres-
sion der Daten zur Bestimmung der tatsächlichen Antimonschichtdicke. Die 
vorgegebene Antimonschichtdicke beträgt 18 Å. Filmproben mit einer dün-
neren Wiederholeinheit sind mit offenen Symbolen gekennzeichnet und 
nicht in die Regression einbezogen. 
Im Rahmen der Abweichung stimmen die Antimonschichtdicken sehr gut über-
ein, was einem Tooling-Faktor für Antimon von TFSb,1 ≈ 33 % entspricht. Der 
Tooling-Faktor für Chrom bzw. Vanadium errechnet sich aus der Steigung der 
linearen Regression und beträgt für Chrom TFCr,1 ≈ 25 % und für Vanadium 
TFV,1 ≈ 20 %. Die Abweichung des Tooling-Faktors erklärt sich durch die unter-
schiedlichen Abstände der Elektronenstrahlquellen zum Substrat. Hierbei ist im 
Besonderen Antimon in der Effusionszelle mit einer größeren „in Vakuumlänge“ 
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näher am Substrat als die beiden Elektronenstrahlverdampfer für Chrom bzw. 
Vanadium, wodurch mehr Material auf dem Substrat aufgedampft wird. 
Die (Cr/Sb)-Multifilme dienten teilweise zur Untersuchung der Reaktivität von 
chromreichen Filmen mit einem Cr-Anteil von bis zu 75 at-%, was bereits in 
Kap. 5.2 bzw. Kap. 5.3 diskutiert wurde. Deshalb beschränkt sich der folgende 
Abschnitt auf (Cr/Sb)- und (V/Sb)-Multifilme mit einer vergleichbaren Doppel-
schichtdicke bei gleichem Verhältnis (3:1) von Übergangsmetall zu Antimon. 
Die Untersuchung von (V/Sb)-Multifilmen erwies sich als besonders interessant, 
da bislang noch keine Arbeiten zur Durchmischung von (V/Sb)-Schichten vorlie-
gen. In-situ XRR- und XRD-Experimente erfolgten in einem Temperaturbereich 
von Raumtemperatur bis 350 °C an (V/Sb)-Multifilmen mit einer vergleichbaren 
Doppelschichtdicke und bei gleichem Verhältnis von Übergangselement zu Anti-
mon (3:1). Dazu wurde ein Multifilm (MR127) mit einer (V/Sb)-Wiederholein-
heit von d(V/Sb) = 12.3 Å und 75.9 at-% Vanadium mit einer Schrittweite von 
10 °C und einer Heizrate von 2 °C/min stufenweise isotherm in Heliumatmos-
phäre getempert. Die Interdiffusion der Elemente wurde anhand der Intensi-
tätsabnahme des ersten Satellitenmaximums und die Kristallisation von kubi-
schem V3Sb (Raumgruppe: Pm3തn) anhand der Intensitätszunahme des (211)-
Reflexes verfolgt. 
Ein Vergleich der normierten Intensitäten der in-situ XRR- und in-situ XRD-
Daten belegt die Reaktivität des Films deutlich (Abb. 19). Die Durchmischung 
der elementaren Schichten des amorphen Multifilms ist bereits bei 100 °C abge-
schlossen und es bildet sich eine amorphe Zwischenphase. Diese amorphe 
Phase ist bis 300 °C stabil und kristallisiert beim weiteren Aufheizen phasenrein 
als V3Sb. Die Aktivierungsenergie für die Durchmischung der Schichten beträgt 
0.9(1) eV und ist deutlich geringer als die Aktivierungsenergie für die Kristalli-
sation von V3Sb mit 6.1(8) eV. 
Weitere temperaturabhängige in-situ XRR- und in-situ XRD-Experimente an 
(V/Sb)-Multifilmen mit Doppelschichtdicken von 16.0 Å, 20.8 Å und 31.1 Å zei-
gen keinen signifikanten Unterschied für die Kristallisationstemperatur von 
V3Sb. Die Interdiffusion der dickeren (V/Sb)-Doppelschichten setzt weit unter-
halb von 300 °C ein, jedoch erfolgt keine komplette Durchmischung vor der 
Kristallisation von V3Sb (Abb. A2). 
Die kritische Schichtdicke, bei der eine vollständige Durchmischung der Ele-
mentschichten vor Kristallisationsbeginn erfolgt, ist für (V/Sb)-Multifilme mit 
einer Doppelschichtdicke von etwa 12 Å und einem Vanadiumanteil von ca. 
75 at-% unterschritten. 
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Abb. 19: Normierte Intensitäten des ersten Satellitenmaximums und des (211)-Refle-
xes der binären Verbindung V3Sb (MR127) in Abhängigkeit von der Tempe-
ratur. Die Verbindungslinien verdeutlichen ausschließlich die Intensitätsän-
derungen (Volllinie) bzw. die vollständige Durchmischung der Schichten und 
den Beginn der Kristallisation von V3Sb (Strichlinie). 
In einem weiteren in-situ XRD-Experiment wurde ein (V/Sb)-Multifilm mit 
75 at-% Vanadium bis zu einer Temperatur von 700 °C aufgeheizt und gibt Auf-
schluss über die Zersetzung der kubischen Verbindung V3Sb. Zwischen 450 °C 
und 500 °C zersetzt sich V3Sb offensichtlich in elementares Antimon und das 
orthorhombische VSb2 bei gleichzeitiger Oxidation von Vanadium zu V2O3, was 
auf Restsauerstoff in der Heliumatmosphäre zurückzuführen ist (Abb. A3). Eine 
EDX-Analyse nach der in-situ XRD-Untersuchung lässt auf ein Verdampfen von 
Antimon oberhalb der Schmelztemperatur von 630 °C schließen (V:Sb:O ≈ 
1.9:0.2:6.2). 
 
Über die Reaktivität von (Cr/V)-Multischichtsystemen ist bislang noch wenig 
bekannt. Jedoch wird von Untersuchungen des Volumenmaterials aus Hoch-
temperatursynthesen berichtet, welche eine vollständige Mischbarkeit im ge-
samten Cr-V-Phasenraum belegen. Unabhängig vom Cr:V-Verhältnis liegt die 
Schmelztemperatur dabei oberhalb von 1800 °C. [223] Es kann somit davon 
ausgegangen werden, dass die Übergangsmetalle möglicherweise nicht vor der 
Durchmischung mit Antimon kristallisieren. 
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Die Untersuchungen zur Reaktivität von (Cr/Sb)- und (V/Sb)-Multifilmen mit 
einem Übergangsmetallgehalt von ~75 at-% belegen, dass die Bildung einer ter-
nären Phase (Cr-V-Sb) möglich sein könnte (Kap. 5.1-5.3), wenn die Wiederhol-
einheit die kritische Schichtdicke der binären Systeme nicht überschreitet. Als 
Folgerung der bisherigen Ergebnisse und in Anlehnung an vergleichbare Unter-
suchungen in ternären Systemen (z. B. Cu-Cr-Se [155]) wurde für die weiteren 
Synthesen eine Dicke der (Cr/V/Sb)-Wiederholeinheit von nicht mehr als 10 Å 
angestrebt. Die zweite Versuchsreihe umfasste daher nur Multifilme mit einem 
Cr:Sb- bzw. V:Sb-Verhältnis von etwa 3:1. Die Herstellung dieser Proben wurde 
durch eine Halbierung der Abscheidezeiten realisiert, d. h. durch die Halbierung 
der elementaren Schichtdicken aus den ersten Vorversuchen. Zusätzlich beträgt 
die vorgegebene Antimonschichtdicke für alle Filme dSb,2* = 9.0 Å. Eine Auf-
listung der Filme ist in Tab. A2 im Anhang zu finden. 
Bei den Ergebnissen der zweiten Versuchsreihe ist eine größere Abweichung in 
der chemischen Zusammensetzung im Vergleich zu den Daten dickerer Wieder-
holeinheiten aus der ersten Versuchsreihe offensichtlich (Abb. A4). Der Unter-
schied zu den Befunden der Multifilme mit dSb,1* = 18.0 Å kann auf die extrem 
dünnen Elementschichten zurückgeführt werden. Bei Elementarschichtdicken 
im Bereich von wenigen Atomlagen resultiert die Variation der Schichtdicke, 
beispielsweise durch eine Grenzflächenrauigkeit von ca. ±1 Å, in einer hohen 
relativen Dickenänderung und somit in einer größeren Abweichung der Zusam-
mensetzung. Zusätzlich ist eine Desorption von Antimon durch die nachfolgende 
Bedampfung mit Chrom aufgrund des hohen Wärmeeintrags der deutlich heiße-
ren Chromzelle denkbar. Die vorgegebenen Elementarschichtdicken der Über-
gangsmetalle in reinen Cr3Sb- bzw. V3Sb-Filmen entspricht dCr,2* = 7,6 Å und 
dV,2* = 11.6 Å und dienen zur Berechnung der Übergangsmetallschichtdicken für 
die Substitutionsreihe Cr3-xVxSb (0 ≤ x ≤ 3). 
Die Bestimmung der tatsächlichen Schichtdicken erfolgte durch XRR-Messungen 
in einem Winkelbereich von 0° bis maximal 6° θ. Die zu erwartenden Satelliten-
maxima der zugehörigen Wiederholeinheit mit einer Dicke von ≤10 Å, konnte 
nicht beobachtet werden, da die XRR-Kurven ab einem Winkel von ca. 2° θ keine 
Oszillation aufweisen (Abb. 20). Dies kann auf den geringen Elektronendichte-
unterschied von Chrom und Vanadium und kaum ausgeprägten Wiederholein-
heiten zurückgeführt werden, die auf sehr dünne Elementschichten und einer 
Grenzflächenrauigkeit von wenigen Ångström zurückzuführen ist. Anhand der 
Position der Kiessig-Maxima wurden die Gesamtschichtdicke und die nominelle 
Dicke der Wiederholeinheit, unter Berücksichtigung der Anzahl der Doppel-
schichten, ermittelt. 
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Abb. 20: XRR-Kurven von ausgewählten, dünnen (Cr/Sb)- (MR200, oben) und (V/Sb)- 
(MR197, unten) Multifilmen mit einem Übergangsmetallgehalt von 71.9 at-% 
bzw. 74.5 at-% und einer Gesamtschichtdicke von 31.7 nm bzw. 35.9 nm. Die 
zu erwartende Position der ersten Satellitenmaxima ist rot markiert. 
Die Bestimmung der tatsächlichen Antimonschichtdicke in den (Cr/Sb)- und 
(V/Sb)-Filmen ergibt einen Wert von dSb,2 = 1.9(4) Å für Cr-Sb- und 
dSb,2 = 1.7(5) Å für V-Sb-Filme (Abb. 21), was einem Tooling-Faktor von 
TFSb,2 ≈ 20 % entspricht. Die beiden Werte stehen zwar in guter Übereinstim-
mung, jedoch liegen sie unter dem Erwartungswert von ca. 3 Å, der halben Anti-
monschichtdicke aus der ersten Versuchsreihe. Bereits in diesen Vorversuchen 
ist eine Abweichung der tatsächlichen Doppelschichtdicke zu kleineren Werten 
bei sehr dünnen Elementschichten (dCr,V* < 8 Å) zu erkennen (Abb. 18). Der 
Tooling-Faktor der Übergangsmetalle entspricht dabei TFCr,2 ≈ 43 % und 
TFV,2 ≈ 30 %. Die Daten der binären Systeme Cr-Sb und V-Sb ermöglichen somit 
die Berechnung der Elementschichtdicken eines ternären Schichtsystems 
(Cr/V/Sb)ML zur Herstellung von Multifilmen mit einer ca. 6-7 Å dicken Wieder-
holeinheit und einer Zusammensetzung von Cr3-xVxSb (1 ≤ x ≤ 3). 
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Abb. 21: Gemessene Dicke der Wiederholeinheit vs. vorgegebene Chrom- bzw. Vana-
diumschichtdicke von (Cr/Sb)- und (V/Sb)-Multifilmen mit linearer Regres-
sion der Daten zur Bestimmung der Antimonschichtdicke. 
5.4.2 Herstellung von Cr3-xVxSb (1 ≤ x ≤ 3) Mulifilmen 
Die Schichtdickenberechnung für die vorgegebenen Chrom- und Vanadium-
schichten ternärer Multifilme mit dem Aufbau (Cr/V/Sb)ML/SiOx/Si und einem 
Übergangsmetall-zu-Antimon-Verhältnis von 3:1 erfolgte unter Berücksichti-
gung der Proportionalität von Stoffmengenverhältnis und Schichtdickenverhält-
nis der Übergangsmetalle. Die vorgegebene Gesamtschichtdicke der Übergangs-
metalle d(Cr/V)* in der Wiederholeinheit errechnet sich mit (Gl. 14), bei einer 
vorgegebenen Antimonschichtdicke von dSb,2* = 9 Å: 
(Gl. 14)  ݀(஼௥/௏)
∗ = ݀஼௥
∗ + ݀௏
∗ = ݔ஼௥ ∙ 8.2 Å + (1 − ݔ஼௥) ∙ 11.2 Å 
wobei dCr* und dV* den vorgegebenen Schichtdicken der elementaren Über-
gangsmetallschichten und xCr dem Stoffmengenanteil von Chrom im Film ent-
sprechen. Die Werte dCr,2* = 8.2 Å und dV,2* = 11.2 Å sind die Übergangsmetall-
schichtdicken der reinen Cr3Sb bzw. V3Sb Filme aus der zweiten Versuchsreihe 
(dSb* = 9 Å). 
Im Weiteren wurde das Verhältnis der Schichtdicken von Chrom bzw. Vanadium 
dem gewünschten, elementaren Atomverhältnis im Film angepasst, d. h. der 
Chromanteil von 100 at-% bis 0 at-% variiert. 
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Um Filmproben für unterschiedliche Untersuchungen bereitzuhalten, erfolgte 
eine simultane Bedampfung verschiedener Substrate. Dazu wurden PMMA-
beschichtete 6“-Siliziumwafern mit blanken, ca. 4x4 cm2 Siliziumsubstraten und 
2x2 cm SiO2-Substraten, 100 nm SiO2 auf (100)-Si, bestückt. 
Die Schichtdicken der Filme, sowie deren Zusammensetzung, wurden nach dem 
Bedampfen ermittelt und sind in den Tab. A1 und Tab. A2 aufgelistet. Aufgrund 
der Abwesenheit der Satellitenmaxima erfolgte die Bestimmung der nominellen 
Dicken der Wiederholeinheit anhand der errechneten Gesamtschichtdicke und 
der Anzahl der Widerholeinheiten ML. In Abb. 22 ist die Zusammenset-zung der 
unterschiedlichen Filme entlang der pseudo-binären Verbindungslinie Cr3Sb-
V3Sb dargestellt, deren Schichtdicke ≤60 nm (rot) und 124.5 nm (blau) beträgt. 
Vier Filme weisen einen leicht erhöhten Antimonanteil auf, der auf eine 
Abweichung der Abscheideraten zurückzuführen ist. Die Zusammensetzung der 
weiteren Filme Cr3-xVxSb (0 ≤ x ≤ 3) wurde in guter Übereinstimmung mit den 
Erwartungswerten erhalten. Der Film mit der Zusammensetzung 2:1:1 wurde 
im Weiteren detaillierter röntgenographisch untersucht. 
 
 
 
Abb. 22: Elementare Zusammensetzung der hergestellten (Cr/V/Sb)-Multifilme ent-
lang Cr3-xVxSb (0 ≤ x ≤ 3). Die Zusammensetzung der Probe MR170 (blau) 
entspricht einem Verhältnis von Cr2VSb und weist eine Gesamtschichtdicke 
von 124.5 nm auf, während die weiteren Proben (MR210-218, rot) nur eine 
Dicke von 20.2 nm bis 58.6 nm aufweisen. 
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5.4.3 In-situ Röntgenbeugung an (Cr/V/Sb)-Filmen 
Um die Reaktivität der Filme zu untersuchen, wurden temperaturaufgelöste 
in-situ Röntgenbeugungsexperimente in einem Temperaturbereich von 28 °C 
bis 550 °C bzw. 700 °C mit einer Schrittweite von 10 °C und einer Heizrate von 
2 °C/min stufenweise isotherm in Heliumatmosphäre durchgeführt. In Abb. 23 
ist eine Übersicht der Diffraktogramme von 200 °C bis 550 °C der Probe MR170 
mit einem Cr:V:Sb-Verhältnis von 2:1:1 dargestellt. Der Film ist nach dem Ab-
scheiden amorph und weist lediglich eine Modulation im Bereich von 36° bis 
47° 2 auf. Eine kubische Phase im Cr3Si-Typ, sowie eine hexagonale Phase im 
NiAs-Typ, beginnen bei einer Temperatur von ca. 370 °C zu kristallisieren. Beim 
weiteren Aufheizen bis 550 °C deutet sich bei den schwach ausgeprägten (102)- 
und (110)-Reflexen der hexagonalen Phase eine Verschiebung zu kleinerem 
bzw. größerem Winkel an (um 40.7° und 44.0° 2). Diese Änderung der Reflex-
lage entspricht einer geringfügigen Kontraktion bzw. Expansion der Gitterpa-
rameter a bzw. c, welche auch von CrSb im NiAs-Typ als Volumenmaterial und 
Film bekannt ist. [57, 58, 224] 
 
 
 
Abb. 23: Diffraktogramme einer temperaturaufgelösten in-situ Untersuchung an 
einem Film mit einem Cr:V:Sb-Verhältnis von 2:1:1 im Temperaturbereich 
von 200 °C bis 550 °C. Die Reflexe bei 25.9°, 36.9°,41.5° und 45.6° 2 sind der 
kubischen Phase und die Reflexe bei 29.7°, 40.7° und 44.0° 2 der hexago-
nalen Phase zuzuordnen (Abb. A5). 
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In den temperaturaufgelösten Diffraktogrammen ist ab 400 °C eine Abnahme 
der Reflexintensität der kubischen Phase zu beobachten und bei T = 550 °C 
kann zusätzlich kristallines Chrom (Raumgruppe: Im3തm) identifiziert werden. 
Dies deutet auf eine Zersetzung der kubischen Phase (Cr,V)3Sb hin. 
In Ergänzung zur temperaturaufgelösten in-situ XRD-Untersuchung erfolgte ein 
isothermes Röntgenbeugungsexperiment bei 360 °C für die Dauer von 18 h 
(Abb. A6), um die Bildung der kubischen Phase zu begünstigen, bevor die 
Nukleation bzw. Kristallisation der stabilen hexagonalen Phase einsetzt. Zu 
Beginn des Experiments lag die Probe röntgenamorph vor und kristallisierte 
erst nach 4 h. Ebenso wie bei der temperaturaufgelösten Untersuchung beginnt 
die Kristallisation beider Phasen. Die Geschwindigkeit des Kristallwachstums 
wurde anhand der integrierten Intensitäten des (101)-Reflexes der hexagonalen 
Phase und des (200)-Reflexes der kubischen Phase bestimmt und ist bei beiden 
Phasen nach ca. 9 h beendet. Bis zum Ende des Experiments nach 18 h bleiben 
die Reflexlagen und Reflexintensitäten unverändert, was auf ein Erliegen des 
Kristallwachstums schließen lässt. Zum Vergleich wurde ein weiteres Bruch-
stück mit gleicher Zusammensetzung und unter gleichen Bedingungen bis zu 
einer Temperatur von 390 °C aufgeheizt, bei der die Reflexe der kubischen 
Phase in der Übersichtsmessung am intensivsten ausgeprägt waren (Abb. A5). 
Die EDX-Analysen nach den in-situ Experimenten zeigen keine signifikante 
Änderung in der Zusammensetzung der Filme (Cr:V:Sb = 2.1:1.0:1.0). Diese 
Methode erlaubt jedoch keine detailliertere Untersuchung der chemischen Zu-
sammensetzung der Kristallite, da die Ergebnisse der EDX-Analyse aufgrund des 
polykristallinen Charakters der Proben nur einem Mittelwert über die gesamte 
Filmdicke entsprechen. 
Für Rietveld-Verfeinerungen wurden die Besetzungsfaktoren der Übergangs-
metalle auf den speziellen Positionen (0,0,0) der hexagonalen und (¼,0,½) der 
kubischen Phase zunächst dem Verhältnis der Elementanalyse gleichgesetzt. 
Aus den Verfeinerungen der ex-situ XRD-Daten von Proben der gleichen Zusam-
mensetzung bei 360 °C, 390 °C und 550 °C, konnten die Gitterparameter, sowie 
die Größe der kohärent streuenden Domänen (CS) der Phasen ermittelt werden 
(Tab. 2). Die Kristallitgrößen des hexagonalen (Cr0.67V0.33)Sb und des kubischen 
(Cr2V)Sb unterschieden sich deutlich und bleiben bei niedrigeren Temperaturen 
nahezu unverändert. Bis 550 °C scheinen die Kristallite der hexagonalen Phase 
zu wachsen, während sich die kubische Phase offensichtlich zersetzt. 
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Tab. 2: Ergebnisse der Rietveld-Verfeinerungen von unterschiedlich getemperten 
Filmen mit einem Cr:V:Sb-Verhältnis von 2:1:1 (MR170). Die Standardab-
weichungen sind in Klammern angegeben. CS = Größe der kohärent streuen-
den Domänen. 
Temperatur Phase a /Å c /Å CS /nm 
360 °C kub. (Cr,V)3Sb 4.8431(3)  24(1) 
 hex. (Cr,V)Sb 4.1142(7) 5.5236(21) 9(1) 
390 °C kub. (Cr,V)3Sb 4.8428(4)  24(1) 
 hex. (Cr,V)Sb 4.1131(7) 5.5314(21) 9(1) 
550 °C kub. (Cr,V)3Sb 4.8456(3)  22(1) 
 hex. (Cr,V)Sb 4.0596(5) 5.6663(13) 15(1) 
 kub. Cr 2.9023(6)  14(2) 
 
 
Die Zersetzung der kubischen Phase wird auch anhand der Intensitätsabnahme 
der Reflexe in Abb. 23 deutlich. Die Temperaturabhängigkeit des Gitterparame-
ters a der kubischen Phase ist im untersuchten Temperaturbereich sehr gering 
(0.1 %), während die hexagonale Phase eine deutliche Kontraktion bzw. Expan-
sion des Gitterparameters a (-1.3 %) bzw. c (+2.6 %) aufweist. 
Die temperaturaufgelösten in-situ Untersuchungen der weiteren Filme ergeben, 
dass die kubische und hexagonale Phase auch in (Cr/V/Sb)-Filmen koexistieren. 
Erst ab einem Vanadiumgehalt von 9.8 at-% kann die kubische Phase ohne Ne-
benphase kristallisieren. Die Gitterparameter der kubischen Phase aller Proben 
sind in Abb. 24 zusammengestellt. Ein linearer Zusammenhang zwischen dem 
Gitterparameter a der kubischen Phase und dem Chrom- bzw. Vanadiumanteil 
ist für die Produkte ersichtlich, die einen großen kristallinen Anteil der kubi-
schen Phasen aufweisen, und entspricht der Vegard‘schen Regel7 für Substituti-
onsmischkristalle. Bei einem großen Anteil der hexagonalen Phase weist die 
kubische Phase einen kleineren Gitterparameter auf als durch die Vegard‘sche 
Regel erwartet wird und verhält sich nur in grober Näherung linear mit dem 
Chromgehalt. Eine Abhängigkeit der Gitterparameter a und c vom Chrom- bzw. 
Vanadiumgehalt ist bei der hexagonalen Phase nicht eindeutig zu erkennen. Als 
Ergänzung sind die Diffraktogramme der kristallinen Filme (Cr3-xVxSb), mit un-
terschiedlichen kubischen und hexagonalen Anteilen, in Abb. A7 gegenüber-
gestellt. 
 
                                                        
7 Die Vegardsche Regel beschreibt den linearen Zusammenhang zwischen dem Gitterparameter 
eines Mischkristalls bzw. einer Legierung mit dem prozentualen Anteil der Konstituenten. [225] 
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Abb. 24: Gitterparameter a der kubischen Phase Cr3-xVxSb sowie a und c der hexago-
nalen Phase Cr1-xVxSb vs. Chromanteil in der pseudobinären Phase Cr3Sb-
V3Sb. Die deutlich erkennbare bzw. dominierende Phase ist als gefülltes Sym-
bol dargestellt, während die kristalline Phase mit nur sehr geringem Anteil 
durch ein offenes Symbol gekennzeichnet ist (siehe auch Abb. A7). 
Eine Ausnahme in der Substitutionsreihe stellen die Proben mit einem Antimon-
gehalt von mehr als 25 at-% dar (z. B. MR211, MR214). Bei diesen kristallisiert 
nur die hexagonale Phase als (Cr1-xVx)Sb aus. Auch in den weiteren in-situ XRD-
Experimenten konnte der Strukturtyp der Heusler-Legierungen mit der allge-
meinen Summenformel X2YZ bzw. Y2XZ nicht beobachtet werden (vgl. Abb. A7). 
Die vorläufigen Ergebnisse der Rietveld-Verfeinerungen basieren allerdings rein 
auf der Annahme, dass die Besetzung der Atompositionen der Übergangsele-
mente dem gemessenen Verhältnis aus den EPMA-Analysen des Films ent-
spricht, welche möglicherweise von der realen Zusammensetzung abweichen. 
Werden vanadiumhaltige Filme über 550 °C getempert erfolgt eine vollständige 
Zersetzung der kubischen Phase, wie beispielsweise bei einem Cr:V:Sb-Verhält-
nis von 1.7.1.3:1.0. In Anhängigkeit von der Zusammensetzung kann das Wachs-
tum der hexagonalen Phase (Cr,V)Sb fortgesetzt (Abb. A8) oder die Bildung wei-
terer Phasen wie VSb2 und elementares Antimon beobachtet werden (Abb. A3). 
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5.4.4 Dynamische Differenzkalorimetrieuntersuchung der Cr3-xVxSb 
Filme 
Um die Nukleation, Kristallisation und Zersetzung der kubischen Phase in Ab-
hängigkeit der Zusammensetzung zu ermitteln, wurden von den bereits unter-
suchten Proben DSC-Messungen durchgeführt. Diese Messungen erfolgten auf-
grund der Gerätespezifikation in einem Temperaturbereich von Raumtempera-
tur bis 550 °C und einer Heizrate von 15 °C/min in einer Glovebox in Stickstoff-
atmosphäre. Die Messkurven sind in Abb. 25 zusammengefasst. Bei den meisten 
Proben ist eine Modulation des Signals vor dem eigentlichen, exothermen Kris-
tallisationsereignis zu erkennen, was auf eine Durchmischung der Elemente 
und/oder Nukleation der kubischen und hexagonalen Phase hindeutet. Das 
intensive exotherme Signal für die Kristallisation der Filme mit einem Cr:V:Sb-
Verhältnis von 3:0:1, 2:1:1 und 0:3:1 ist in der relativ großen Gesamtschicht-
dicke der Filme (ca. 120 nm) begründet, einer etwa dreimal höheren Proben-
masse. Eine deutlich erhöhte Kristallisationstemperatur ist bei den ternären 
Proben zu beobachten und entspricht den Beobachtungen der in-situ XRD-
Untersuchungen. Ein weiteres, exothermes Ereignis tritt bei der Messung des 
(Cr/Sb)-Films bei 500 °C auf. Dieses Signal kann der Umwandlung des meta-
stabilen Cr3Sb in das thermodynamisch stabile CrSb und elementarem Chrom 
zugeordnet werden. Die Zersetzungstemperaturen für die (Cr/V/Sb)-Filme tre-
ten offensichtlich bei den DSC-Untersuchungen oberhalb von 550 °C auf. Die 
unterschiedlichen Bedingungen im experimentellen Aufbau (XRD vs. DSC) kön-
nen eine Temperaturverschiebung verursachen. Zu berücksichtigen ist bei-
spielsweise die unterschiedliche Probenform, die bei den in-situ XRD-Unter-
suchungen als dünner Film auf einem Substrat vorliegen, während die Proben 
bei den DSC-Messungen vom Substrat abgelöst, pulverähnlich in einem Tiegel 
erhitzt werden. Zusätzlich können die Heizrate sowie die unterschiedliche 
Atmosphäre und der unterschiedliche Wärmeübertrag bei den Experimenten 
Einfluss auf die Messungen ausüben. 
Bei einem Cr:V:Sb-Verhältnis von 1.7:1.3:1.0 (Abb. 25, blau) ist ein deutlicher 
Anstieg im DSC-Signal bei einer Temperatur ab 500 °C zu erkennen und ent-
spricht der weiteren Kristallisation der hexagonalen Phase (Cr,V)Sb. Dies wird 
im Vergleich mit einer in-situ XRD-Untersuchung der gleichen Probe bei Temp-
eraturen bis 700 °C deutlich (Abb. A8). 
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Abb. 25: Dynamische Differenzkalorimetriekurven von Filmen mit unterschiedlichem 
Cr3Sb-V3Sb Verhältnis (Legende: Cr:V:Sb). Proben (siehe auch Tab. A1 und 
Tab. A2): MR161 (schwarz), MR170 (rot), MR215 (blau), MR213 (grün), 
MR211 (orange), MR212 (hellblau), MR210 (violett) und MR163 (braun). 
5.4.5 Zusammenfassung: Vanadiumsubstituierte Cr3Sb-Multifilme 
Die erfolgreiche Darstellung unterschiedlich dicker Cr3Sb-/V3Sb-Multifilme er-
möglichte das Einbringen von Vanadium in die neue, metastabile kristalline 
Phase Cr3Sb. Als Nebenphase tritt nahezu unabhängig vom Cr:V-Verhältnis die 
hexagonale Phase (Cr,V)Sb (NiAs-Struktur) auf. Erst bei einem sehr hohen Vana-
diumanteil kristallisiert kubisches (Cr,V)3Sb ohne Nebenprodukt. Die Existenz 
einer ternären Verbindung, wie der Heusler-Legierung mit den Zusammenset-
zungen Cr2VSb bzw. V2CrSb, konnte nicht bestätigt werden. Allerdings gelang 
die Herstellung einer Probe mit der exakten Zusammensetzung 50 at-% V, 
25 at-% Cr und 25 at-% Sb bisher nicht. Möglicherweise hat die Bildung der 
hexagonalen Phase Einfluss auf die Reaktivität der Elemente in den Filmen und 
verhindert somit die Bildung einer ternären Phase Cr2VSb. 
In Ergänzung zu den (Cr/Sb)-Multifilmen erscheinen die V3Sb-Multifilme auf-
grund der Interdiffusion ihrer (V/Sb)-Doppelschichten weit unterhalb der Kris-
tallisationstemperatur vielversprechend, um weiterführende Kenntnisse zur 
Reaktivität von Multifilmen im Bezug auf Diffusion, Nukleation und Kristallisa-
tion abzuleiten. 
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Weitere Synthesen mit der exakten Zusammensetzung für V2CrSb, aber auch mit 
einem Überschuss an Chrom bzw. Vanadium, könnten weitere Hinweise zur 
Reaktivität von Filmen im ternären System Cr-V-Sb liefern. Ein geringfügiger 
Überschuss an Chrom bzw. Vanadium, also ein Übergangsmetallgehalt von mehr 
als 75 at-%, erscheint aufgrund der Bildung der kubischen Phasen Cr3Sb und 
V3Sb in den beiden binären Systemen vielversprechend. 
Um detailliertere Erkenntnisse über die kristallinen Phasen, deren chemischer 
Zusammensetzung und der Reaktivität des ternären Systems zu erhalten, ist die 
Durchführung weiterer Untersuchungen, wie Elektronenrückstreudiffraktion 
oder Transmissionselektronenmikroskopie, in Kooperation mit dem Arbeits-
kreis von Prof. Johnson geplant. Die Aufklärung der lokalen Zusammensetzung, 
lokaler Fluktuationen und der Struktur der kristallinen Phasen ermöglicht eine 
exaktere Verfeinerung der Daten und somit genauere Werte für die Gitterpara-
meter und Kristallitgrößen. Außerdem könnten weitere Rückschlüsse auf die 
Reaktivität der Filme und die Bildung der kubischen bzw. hexagonalen Verbin-
dungen Cr3-xVxSb und Cr1-xVxSb abgeleitet werden.  
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5.5 Darstellung der neuen, metastabilen kristallinen 
Verbindung CrSb3 
Die bisherigen Untersuchungen zum Chrom-Antimon-System auf Filmbasis be-
schränkten sich auf die chromreiche Seite des Phasendiagramms. So erlaubte 
die Ähnlichkeit zu den binären Systemen Ti-Sb und V-Sb oder Ni-In bzw. Mn-Sb 
die Vorhersage und erfolgreiche Synthese der neuen, metastabilen Verbindun-
gen Cr1+xSb (Kap. 5.2) und Cr3Sb (Kap. 5.3). Auf der antimonreichen Seite des Cr-
Sb-Phasendiagramms sind unterschiedliche Stöchiometrien in Anlehnung an die 
Chromchalkogenide (z. B. Cr3S4, Cr2Se3 oder CrTe3) denkbar. [19, 22, 226] Zu-
dem waren Untersuchungen auf der Basis von dünnen Filmen an verschiedenen 
antimonreichen Übergangsmetallantimoniden erfolgreich, wie die neuen, meta-
stabilen Verbindungen FeSb3, NiSb3 oder RuSb3 belegen. [109, 111, 138] Für die 
Synthese und Charakterisierung von antimonreichen Filmen wurden unter-
schiedliche Doppelschichtendicken abgeschieden und die Zusammensetzung 
durch die Änderung der Antimonschichtdicke, ausgehend von CrSb1+x im 
Bereich von etwa 0 < x ≤ 4, variiert. 
5.5.1 Synthese von antimonreichen (Cr/Sb)-Multifilmen 
Zur Untersuchung der Reaktivität antimonreicher Filme wurde Chrom und Anti-
mon auf (100)-Si Substrat aufgedampft, die einem Multischichtsystem 
(Cr/Sb)ML/SiOx/Si, mit 34 ≤ ML ≤ 380, entsprechen. Ein weiterer Film wurde als 
Vorversuch durch co-verdampfen von Chrom und Antimon bei 1221 °C bzw. 
370 °C auf (100)-Si Substrat abgeschieden. Um die Kristallisation der elementa-
ren Antimonschichten oder der thermodynamisch stabilen Phasen CrSb und 
CrSb2 bereits beim Abscheiden zu vermeiden, erfolgte die Bedampfung mit Flüs-
sigstickstoffkühlung des Substrats. 
Durch sukzessive Änderung der Antimonschichtdicken konnten Multifilme mit 
einem Antimongehalt von 53 at-% bis 86 at-% erhalten werden. Die vorge-
gebene Chromschichtdicke betrug dabei konstant 5 Å bzw. 1 Å für die jeweilige 
Versuchsreihe. 
Die Schichtdickenbestimmung der Multifilme mit den größeren Wiederholein-
heiten (dCr* = 5 Å) erfolgte anhand der Position der Satellitenmaxima aus den 
Röntgenreflektometriemessungen direkt nach dem Abscheiden (Abb. 26) durch 
Verwendung der modifizierten Bragg-Gleichung (Kap. 4.2.1). Bei den Filmen mit 
kleinerer Wiederholeinheit (dCr* = 1 Å) war die Bestimmung der gesamten Film-
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dicke bzw. der Wiederholeinheit teilweise nicht möglich, da die XRR-Kurven in 
den meisten Fällen keine Kiessig- oder Satellitenmaxima aufweisen. In grober 
Näherung wurden die Schichtdicken auf der Basis konstanter Abscheideraten 
berechnet (Tab. A3). Dies erfolgte unter Berücksichtigung der reduzierten Ab-
scheidezeiten bzw. Schichtdicken für die dünneren Wiederholeinheiten und den 
ermittelten Schichtdicken der Multifilme mit größeren Wiederholeinheiten. 
 
 
 
Abb. 26: Röntgenreflektometriekurven von antimonreichen (Cr/Sb)-Filmen mit un-
terschiedlichen dicken Wiederholeinheiten. Bei der Bedampfung vorgege-
bene Schichtdicken bestehend aus dCr* = 5 Å und dSb* = 25 Å (MR91St2, oben), 
sowie dCr* = 1 Å und dSb* = 5 Å (MR102St1, unten). Der Ausschnitt (unten, 
rechts) zeigt die zu erwartende Position der Satellitenmaximums für eine 
Wiederholeinheit von ca. 8 Å. 
Ein Vergleich8 bzw. eine nichtlineare Regression der elementaren Zusammen-
setzung und der vorgegebenen Antimonschichtdicken ermöglicht den Rück-
schluss auf die exakten Abscheideparameter (Abb. 27). Für weitere Unter-
suchungen können daher Filme auf PMMA- oder SiO2-beschichteten Substraten 
mit einer gezielten Schichtdicke und Zusammensetzung hergestellt werden. Die 
Ausgleichskurven bzw. die Vorfaktoren k5Å und k1Å wurden anhand des Anti-
mongehalts und der vorgegebenen Antimonschichtdicken der entsprechenden 
                                                        
8 Aufgrund der Inhomogenität der Multifilme, die unter Flüssigstickstoffkühlung hergestellt 
wurden (Kap. 4.1.1), bezieht sich dieser Vergleich ausschließlich auf die Bruchstücke St2 der 
hier diskutierten Multifilme (Tab. A3). 
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Multifilme mit einer konstanten Chromschicht von dCr* = 5 Å bzw. dCr* = 1 Å 
ermittelt und betragen k5Å = 0.01534(5) bzw. k1Å = 0.01504(121). Zur Herstel-
lung von Multifilmen mit beispielsweise 75 at-% Antimon sind elementare 
Schichtdicken für Antimon und Chrom mit dSb* = 22.9 Å und dCr* = 5.0 Å bzw. 
dSb* = 4.5 Å und dCr* = 1.0 Å erforderlich. 
Bei der Reproduktion der Multifilme für weitere Untersuchungen ist eine Ab-
weichung bei der Zusammensetzung zu berücksichtigen. Aufgrund der größeren 
Steigung der Ausgleichskurve, insbesondere bei sehr kleinen Wiederholein-
heiten, kann eine geringfügige Änderung der Antimonschichtdicke eine größere 
Änderung in der Zusammensetzung verursachen (Abb. 27, rot). 
 
 
 
Abb. 27: Antimongehalt vs. vorgegebener Antimonschichtdicke dSb* in (Cr/Sb)-Multi-
filmen bei konstanter Chromschichtdicke dCr* = 5 Å (schwarz) bzw. dCr* = 1 Å 
(rot) im Vergleich mit der nichtlinearer Regression für beide Versuchs-
reihen. 
Die Inhomogenität der chemischen Zusammensetzung spiegelt sich auch in 
einer lokalen Änderung der Elementschichtdicken wieder. Als Konsequenz 
schwankt die Doppelschichtdicke der einzelnen Bruchstücke (Quadranten 1-4) 
zwischen etwa 4 Å und 8 Å. Um die Übersicht zu wahren und das Augenmerk 
auf den Einfluss und die Berechnung der Schichtdicken zu legen, bezieht sich die 
Diskussion zur Kalibrierung im Weiteren nur auf die Bruchstücke St2 (Tab. 3). 
Durch eine lineare Regression der gemessenen Doppelschichtdicken in Abhän-
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gigkeit von der vorgegebenen Antimonschichtdicke, konnte die Chromschicht-
dicke in den Bruchstücken St2 mit dCr = 3.4(6) Å ermittelt werden (Abb. 28). Die 
elementare Chromschicht ist folglich um ca. ein Drittel dünner als bei der 
Bedampfung angenommen (dCr* = 5 Å), was einem Tooling-Faktor von 
TFCr ≈ 68 % entspricht. Der Tooling-Faktor für Antimon wurde direkt aus der 
Steigung, die sich durch die lineare Regression ergibt, entnommen und beträgt 
TFSb  134 %. Bauartbedingt unterschieden sich diese Werte von den Tooling-
Faktoren für Chrom bzw. Antimon der Kammer 2 in Eugene (AK Prof. Johnson) 
und sind auf die unterschiedlichen Positionen und Winkel relativ zum Substrat 
bzw. Schwingquarz zurückzuführen. Auf eine Berechnung bzw. Diskussion der 
Daten von Filmen mit kleineren Elementschichten wird an dieser Stelle ver-
zichtet, da die XRR-Kurven in den meisten Fällen keine Satellitenmaxima zeigen 
(Abb. 26). 
 
 
 
Abb. 28: Gemessene Dicke der Wiederholeinheit vs. vorgegebene Antimonschicht-
dicke von (Cr/Sb)-Multifilmen mit linearer Regression der Daten zur Bestim-
mung der Chromschichtdicke (dCr = 3.4(6) Å). 
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5.5.2 Temperaturaufgelöste in-situ Röntgenbeugung 
Die Reaktivität der (Cr/Sb)-Multifilme wurde mit Hilfe von temperaturaufgelös-
ten in-situ XRD-Experimenten in Heliumatmosphäre mit einer Heizrate von 
2 °C/min und einer Schrittweite von 10 °C untersucht. Zunächst erfolgten die 
in-situ Untersuchungen an Multifilmen mit einer Doppelschichtdicke von 18.3 Å 
bis 49.9 Å. 
Nach dem Abscheiden sind die Multifilme amorph. Die Diffraktogramme der 
Proben mit einem Antimongehalt von bis zu 66 at-% und einer Doppelschicht-
dicke von ≤23 Å zeigen lediglich eine Modulation des Untergrunds bei 30° und 
42° 2. Mit höherem Antimonanteil und einer Wiederholeinheit von ≥40 Å wei-
sen die Proben eine stärker ausgeprägte Modulation bei 23° 2 und eine 
schwach ausgeprägte Modulation bei höheren Beugungswinkeln auf (Abb. A9). 
Der erhöhte Untergrund bei ca. 24° 2 kann dem (003)-Reflex des Antimons 
zugeordnet werden und entspricht den Beobachtungen an (Cr/Sb)-Filmen mit 
einem Antimonanteil von 66 at-% und einer Doppelschichtdicke von dWE ≈ 66 Å 
(Kap. 5.1). Um die kristallinen Phasen abzufangen, die sich aus dem amorphen 
Zustand bilden, wurden die Experimente, in Abhängigkeit von der chemischen 
Zusammensetzung bzw. der Reaktivität der Filme, bei Temperaturen zwischen 
130 °C und 270 °C abgebrochen. Ein Vergleich der in-situ XRD-Messungen 
unterschiedlicher Zusammensetzungen ist in Abb. 29 und Tab. 3 dargestellt. 
Nahezu unabhängig von der chemischen Zusammensetzung beginnen die Pro-
ben zwischen 120 °C und 130 °C zu kristallisieren (Abb. 30 und Abb. A10). 
Bei niedrigem Antimongehalt (57 at-% Sb, MR94St2) bildet sich zunächst das 
thermodynamisch stabile CrSb. Im weiteren Verlauf kristallisiert bei etwa 
150 °C ein geringer Anteil von orthorhombischem CrSb2, welches durch die 
schwach ausgeprägten (101)- und (111)-Reflexe identifiziert werden kann. Mit 
einem Antimongehalt von 62 at-% und einer Doppelschichtdicke von ca. 20 Å 
kristallisieren CrSb und CrSb2 zwischen 120 °C und 150 °C aus (Abb. A10). 
In Ergänzung zu den bisherigen Ergebnissen von CrSb2-Multifilmen wurde die 
Proben mit einem Antimongehalt von 66 at-% (MR95St2, MR95St4), 75 at-% 
(MR91St2, MR95St4) und 80 at-% (MR90St1, MR90St3) einer in-situ XRR- und 
in-situ XRD-Messung unterzogen (Abb. 30). Die Messzeit der einzelnen XRR- 
bzw. XRD-Messungen wurde so gewählt, dass die Dauer der isothermen Stufe 
ca. 25 min betrug. Dadurch soll eine einheitliche Heizrate und somit die Ver-
gleichbarkeit von separaten XRR- und XRD-Messungen an unterschiedlichen 
Proben gewährleistet sein. 
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Abb. 29: Vergleich der in-situ XRD-Diagramme mit unterschiedlichem Antimongehalt 
(dWE = 18 bis 46 Å) und den berechneten Diffraktogrammen von CrSb2 (rot) 
und CrSb (grün). Die Symbole geben die zusätzlichen Phasen Antimon (blau) 
und CrSb2 (rot) an. MR90St3: 80 at-% Sb, MR91St2: 75 at-% Sb, MR95St2: 
66 at-% Sb, MR95St1: 62 at-% Sb, MR94St2: 57 at-% Sb. 
 
 
Abb. 30: Normierte Intensitäten des ersten Satellitenmaximums und des Reflexes bei 
29.8° 2 von Filmen mit a) 80 at-% (MR90St1+3), b) 75 at-% (MR91St4) und 
c) 66 at-% (MR95St2) Antimon in Abhängigkeit der Temperatur. Die Verbin-
dungslinien verdeutlichen ausschließlich die Intensitätsänderungen. 
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Die Elementschichten der Multifilme mit 80 at-% und 66 at-% beginnen sich bei 
einer Temperatur von T > 40 °C bzw. 60 °C zu durchmischen. Bevor die Kris-
tallisation von CrSb2 bei 130 °C bzw. 120 °C beobachtet wird, ist die Interdiffu-
sion der Doppelschichten nahezu vollständig abgeschlossen. Die Durch-
mischung der Schichten des Films MR90St1 mit 80 at-% ist erst nach Beginn der 
Kristallisation bei einer Temperatur von T = 180 °C abgeschlossen. Während 
der Interdiffusion der Schichten ändert sich die Intensität der Modulation bei 
23° 2θ ((003)-Sb) nur geringfügig. Eine deutliche Abnahme der Intensität geht 
mit der Kristallisation einher und deutet auf einen Verbrauch von Antimon 
durch die Bildung der kristallinen Phase CrSb2 hin. Erst ab einer Temperatur 
von 260 °C wird der (111)-Reflex von orthorhombischem CrSb2 beobachtet. Der 
Film MR95St2 mit dem stöchiometrischen Verhältnis von 1:2 kristallisiert als 
CrSb2 ohne Nebenphase.  
Im Gegensatz dazu zeigen Multifilme mit einer Doppelschichtdicke von etwa 
46 Å bis 50 Å und 75 at-% Antimon, eine geringfügige Interdiffusion der ele-
mentaren Schichten vor Beginn der Kristallisation von CrSb2. Die vollständige 
Durchmischung dieser Schichten und die Kristallisation laufen parallel in einem 
Temperaturbereich zwischen 110 °C und 150 °C ab. 
Im Allgemeinen ereignet sich die Kristallisation in den unterschiedlichen Filmen 
in relativ kleinen Temperaturbereichen, sodass aus den erhaltenen Daten kein 
genauer Wert für die Aktivierungsenergie nach Arrhenius zur Durchmischung 
der Schichten bzw. für die Nukleation/Kristallisation ermittelt werden konnte 
(Abb. A11).  
Dennoch zeigt ein Vergleich der in-situ XRR- und XRD-Daten in einer Auftragung 
nach Arrhenius, dass sich die Elemente bei moderaten Temperaturen nicht 
durchmischen und eine geringfügige bis deutlich fortgeschrittene Interdiffusion 
vor der Kristallisation einsetzt (Abb. A11a-c, Bereich: I und II). Teilweise scheint 
die Diffusion in zwei Stufen abzulaufen. Unterhalb der Kristallisationstempera-
tur nimmt die Intensität der Satellitenmaxima der Filme mit 80 at-% bzw. 
66 at-% langsamer ab, d. h. die Durchmischung ist langsamer, was möglicher-
weise durch eine einsetzende Nukleation als Diffusionsbarriere verursacht wird 
(Abb. A11a und c, Bereich: II*). Eine vollständige Durchmischung der Doppel-
schichten erfolgt erst mit Beginn bzw. Abschluss der Kristallisation (Abb. A11 
a-c, Bereich: III und IV). 
Die Filme der zweiten Versuchsreihe mit einer Doppelschichtdicke von <10 Å 
sind nach dem Abscheiden weitgehend röntgenamorph und es wird kein signifi-
kanter Unterschied in der Modulation des Untergrunds der Diffraktogramme 
beobachtet. Ein erhöhter Untergrund bei 24° 2, wie bei den dickeren Doppel-
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schichten, wird auch bei deutlichem Antimonüberschuss nicht gefunden 
(Abb. A12). Zu Beginn erfolgten Übersichtsmessungen mit einer Schrittweite 
von 10 °C, um eine möglicherweise neue, metastabile kristalline Phase abzu-
fangen und deren Kristallisationstemperatur zu ermitteln. Dazu wurden Filme 
mit einem Antimongehalt von 65 at-% bis 81 at-% mittels in-situ XRD zwischen 
Raumtemperatur und 120 °C mit einer Heizrate von 2 °C/min getempert. Die 
Kristallisation setzt bei allen Proben zwischen 100 °C bzw. 110 °C ein 
(Abb. A13a-g). Der Einfluss der Zusammensetzung von Filmen mit einer 
Wiederhol-einheit von <10 Å auf das kristalline Produkt ist in Abb. 31 
dargestellt. Bei einem Antimonanteil von etwa 66 at-% kristallisiert 
orthorhombisches CrSb2. Zwischen 72 at-% und 77 at-% Sb können die 
Reflexlagen nicht mehr eindeutig CrSb2 oder elementarem Antimon zugeordnet 
werden. Nanokristallines Antimon ist bei einem Anteil von etwa 80 at-% Sb als 
Nebenphase in den Filmen enthalten. 
 
 
 
Abb. 31: Vergleich der in-situ Diffraktogramme von Multifilmen (dWE < 10 Å) mit 
unterschiedlichem Antimongehalt bei 120 °C und den berechneten Diffrakto-
grammen von orthorhombischem CrSb2 und trigonalem Sb. 
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Beim weiteren Heizen der Probe mit 75 at-% Sb ist ein erneuter Phasenwechsel 
ab einer Temperatur von ca. 200 °C zu beobachten. Dabei bildet sich das 
thermodynamisch stabile CrSb2 und elementares Antimon (Abb. 32 und 
Abb. A13). Die im Anschluss an die in-situ XRD-Untersuchung durchgeführten 
EDX-Messungen zeigen keine signifikante Änderung in der Zusammensetzung. 
Die maximale Heiztemperatur während der in-situ Untersuchungen beider Ver-
suchsreihen ist für jede Probe zusammen mit den beobachteten kristallinen 
Phasen in Tab. 3 aufgelistet. Mit den sehr breiten und überlappenden Reflexen 
des nanokristallinen Produkts ist eine Zuordnung zu möglicherweise isotypen 
Verbindungen oder Verbindungen mit der allgemeinen Summenformel MX3 
schwierig (M = Übergangsmetall und X = p-Blockelement). Das Beugungsmuster 
deutet jedoch darauf hin, dass möglicherweise eine neue kristalline Phase erhal-
ten wurde. Die Kristallisation der beobachteten Phasen läuft in sehr kleinen 
Temperaturbereichen ab, was das Abfangen eines „reinen“ Produkts erschwert. 
Die Bestimmung einer Aktivierungsenergie der Kristallisation führt daher zu 
sehr großen Abweichungen. Aufgrund der sehr schwach ausgeprägten bzw. 
nicht vorhandenen Satellitenmaxima konnten keine Auswertungen von in-situ 
XRR-Untersuchungen an den Filmen der zweiten Versuchsreihe durchgeführt 
werden. Entsprechend sind ein Vergleich der Interdiffusion von dicken und 
dünnen Doppelschichten und die Bestimmung der Aktivierungsenergie der 
Durchmischung dünner Wiederholeinheiten nicht möglich. 
 
 
Abb. 32: Temperaturaufgelöste in-situ Diffraktogramme des Films MR98St3 (75 at-% 
Sb, dSb ~ 7.4 Å) mit den berechneten Diffraktogrammen von CrSb und Sb. 
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Tab. 3: Details der Cr-Sb-Proben zur Untersuchungen der Reaktivität von antimon-
reichen Multifilmen. Oben (MR102-98): Filme mit einer Wiederholeinheiten 
dML < 10 Å. Unten (MR88-95): Multifilme mit einer Doppelschichtdicke von 
dML > 18°Å. Mitte (MR52St1): Film durch Co-verdampfen hergestellt. Der Anti-
mongehalt entspricht der Zusammensetzung nach den in-situ Untersuchun-
gen. 
Film 
dCr/Sb 
(dCr/dSb) /Å 
ML 
Sb 
/at-% 
TK /°C beobachtete Phase(n) 
MR101St1 ca. 4.7‡ 380 65(3) 130 CrSb2 
MR101St3 ca. 4.7‡ 380 68(3) 200 CrSb2 
MR99St4 ca. 6.0‡ 300 72(3) 200 CrSb3 + CrSb2 + Sb 
MR98St3 7.4 220 75(3) 550 
CrSb3 
→ CrSb2 + Sb 
MR98St1 8.1 220 77(3) 120 CrSb3 + Sb 
MR102St1 7.4‡ 250 78(3) 130 CrSb3 + Sb 
MR98St2 9.4 220 81(3) 120 CrSb3 + CrSb2 + Sb 
MR52St1 ~812.5 co 76(3) 130 CrSb3 
MR94St2 
18.3 
(3.4/14.9) 
97 57(3) 150 CrSb + CrSb2 + Sb 
MR95St1 
19.2 
(3.4/15.8) 
75 62(3) 150 CrSb2 + CrSb +Sb 
MR95St2 
22.6 
(3.4/19.2) 
75 66(3) 150 CrSb2 
MR89St1 32.5 
(3.4/29.1) 
50 74(3) 130 CrSb2 + Sb 
MR91St2 
40.3 
(3.4/36.9) 50 75(3) 220 CrSb2 + Sb 
MR91St4 
39.4 
(3.4/36.0) 
50 74(3) 150 CrSb2 + Sb 
MR90St1 
49.9 
(3.4/46.5) 
34 81(3) 270 CrSb2 + Sb 
MR90St3 
46.5 
(3.4/43.1) 
34 80(3) 270 CrSb2 + Sb 
ML: Anzahl der Wiederholeinheiten eines Multifilms 
‡ Schichtdicke aus reduzierter Abscheidezeit ermittelt 
CrSb3: potentiell neue, metastabile Phase 
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5.5.3 Charakterisierung des co-verdampften (Cr/Sb)-Films 
Die Schichtdicke des co-verdampften Films konnte aufgrund der fehlenden 
Kiessig-Maxima nicht aus den XRR-Messungen ermittelt werden (Abb. A15). Die 
anschließenden EDX-Analysen ergaben einen Anteil von 74(3) at-% Antimon. 
Im abgeschiedenen Zustand ist der Film nahezu röntgenamorph und weist eine 
vergleichbare Modulation des Untergrunds auf, wie die Multifilme mit einer 
Doppelschichtdicke von ca. 7-8 Å und ähnlichem Antimongehalt (vgl. Abb. 32).  
Die temperaturaufgelöste in-situ XRD-Untersuchungen erfolgten mit gleicher 
Schrittweite und Heizrate bis zu einer Temperatur von 130 °C, um die unbe-
kannte Phase mit weiteren Methoden zu charakterisieren. Dabei bestätigen sich 
die Beobachtungen der Untersuchungen der Probe MR98St3 (Abb. A16). Im Dif-
fraktogramm ist bei 130 °C deutlich zu erkennen, dass die Reflexe der unbekan-
nten Phase nicht den Phasen des Chrom-Antimon-Systems zugeordnet werden 
können (Abb. 33). Die Reflexe bei 28.48°, 40.10° und 51.26° 2θ lassen vermuten, 
dass elementares Antimon in geringen Mengen in der Probe vorhanden ist. Eine 
Überlappung mit Reflexen von Antimon ist daher nicht auszuschließen. Auf-
grund der sehr breiten und sich überlappenden Reflexe konnten bisher keine 
Rückschlüsse auf die Struktur der vorliegenden Phase gezogen werden.  
 
 
 
Abb. 33: Vergleich des beobachteten Diffraktogramms der co-verdampften Probe 
MR51St2 mit den berechneten Diffraktogrammen für CrSb (blau), CrSb2 (rot) 
und elementares Antimon (grün). 
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Mit Hilfe der Scherrer-Gleichung lässt sich die Kristallitgröße in grober Nähe-
rung abschätzen. Anhand des Reflexes bei 43.42° 2θ wurde eine Kristallitgröße 
von etwa 27 nm ermittelt. Die Zusammensetzung der Probe nach der in-situ 
Untersuchung zeigt im Rahmen der Genauigkeit der EDX-Analyse keine Verän-
derung der Zusammensetzung (76(3) at-%). 
In Vorbereitung zur Strukturaufklärung mittels Elektronenbeugungstomogra-
phie erfolgte die Präparation einer Lamelle aus dem Film mit einem fokussier-
ten Ionenstrahl. Erste Aufnahmen im HAADF-Modus zeigen eine relativ homo-
gene Zusammensetzung (Abb. 34a+b). Die Gesamtschichtdicke beträgt etwa 
170 nm. Der kristalline Charakter der Filmprobe ist auch in den Elektronenbeu-
gungs- und Hochauflösungsaufnahmen deutlich zu erkennen (Abb. 34c). Als 
Ursache für den Kontrastunterschied in dem kristallinen Bereich der Probe 
(Abb. 34b+d) muss ein Gradient in der Zusammensetzung oder eine unter-
schiedliche Lamellendicke berücksichtigt werden. Die aus den XRD-Daten abge-
schätzte Kristallitgröße entspricht in etwa der Korngröße aus der TEM-Unter-
suchung (Abb. 34d). Die bisherigen Ergebnisse der XRD- und TEM-Untersuch-
ungen sind jedoch nicht ausreichend, um weitere Aussagen über die Kristall-
struktur abzuleiten. 
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Abb. 34: TEM-Aufnahmen im HAADF-Modus und Elektronenbeugung an der Probe 
MR52St1: a) ausgewählter Bereich als Übersicht und zur Bestimmung der 
Schichtdicke (ca. 170 nm), b) Kristallit im oberflächennahen Bereich des 
Films, c) ED eines kristallinen Bereichs, d) HRTEM-Ausschnitt des Kristallits 
in b). 
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5.5.4 Zusammenfassung: Antimonreiche Cr-Sb Multifilme 
Die bisherigen Untersuchungen an antimonreichen (Cr/Sb)-Multifilmen weisen 
ein interessantes Verhalten in Bezug auf die chemische Reaktivität auf. Bereits 
bei 50 °C bis 70 °C beginnen die Atome der unterschiedlichen Elementschichten 
teilweise sich zu durchmischen. Die Kristallisationstemperatur der Phasen liegt 
mit etwa 100 °C weit unter den üblicherweise notwendigen Temperaturen klas-
sischer Hochtemperatursynthesen. Bei dünnen (Cr/Sb)-Doppelschichtdicken 
(d ≈ 22.6 Å) mit einem Antimonanteil von 66 at-% konnte eine vollständige 
Interdiffusion der Schichten vor der Kristallisation beobachtet werden. 
Die Filme, die durch co-Verdampfung hergestellt wurden oder als Multifilm eine 
Wiederholeinheit von <10 Å und einen Antimonanteil von etwa 75 at-% (bsp. 
MR98St3 oder MR52St1) aufweisen, haben ein außerordentlich großes Poten-
tial, um ein tieferes Verständnis über den Einfluss der Zusammensetzung auf die 
Kristallinität, Phasenbildung und Struktur zu gewinnen. Dabei lässt die Bildung 
einer kristallinen Phase, die nicht den bekannten Chromantimoniden zugeord-
net werden kann, und die anschließende Zersetzung in die thermodynamisch 
stabilen Phasen vermuten, dass es sich bei der unbekannten Phase um eine wei-
tere Nichtgleichgewichtsphase handelt. 
Die zu den bekannten Chromchalkogeniden isotypen CrxSby-Verbindungen, wie 
Cr3X‘4 mit 57 at-% Sb oder Cr5X‘8 mit 62 at-% Sb, konnten jedoch nicht 
beobachtet werden (siehe Kap. 1.3). 
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6 Zusammenfassung 
Der Chrom-Antimon-Phasenraum wurde mit Hilfe modulierter elementarer 
Reaktanten und einer anschließenden in-situ Charakterisierung eingehend auf 
das Diffusions-, Nukleations- und Kristallisationsverhalten untersucht. Aus den 
Ergebnissen dieser Experimente konnten die Reaktionsmechanismen der unter-
schiedlichen (Cr/Sb)-Filme abgeleitet werden. 
Multifilme mit einer Zusammensetzung entsprechend der thermodynamisch 
stabilen Phasen CrSb und CrSb2 und einer Doppelschichtdicke von 53.7 Å bzw. 
66.5 Å, kristallisieren an der Grenzfläche zwischen den Chrom- und Antimon-
schichten. Interessanterweise ist die Aktivierungsenergie für die Kristallisation 
von CrSb mit Ea = 1.1(1) eV niedriger als für die Durchmischung der Schichten 
mit Ea = 1.8(2) eV. Im Gegensatz dazu zeigen dünnere Wiederholeinheiten mit 
11.4 Å für CrSb- und 22.6 Å für CrSb2-Multifilme eine nahezu vollständige bzw. 
komplette Durchmischung der Schichten bevor die Kristallisation einsetzt.  Bei 
den dünneren (Cr/Sb)-Multischichten liegt die Aktivierungsenergie für die 
Interdiffusion mit 0.5(1) eV deutlich unterhalb der Aktivierungsenergie für die 
Bildung von kristallinem CrSb, was die Änderung von einer diffusionskontrol-
lierten zu einer nukleationskontrollierten Reaktion deutlich macht. Die Kristal-
lisation der thermodynamisch stabilen Phasen wird in einem Temperaturbe-
reich zwischen 90 °C und 120 °C beobachtet und liegt somit weit unterhalb der 
üblichen Temperaturen von klassischen Volumensynthesen. Weitere meta-
stabile Phasen konnten bei einem Cr:Sb-Verhältnis von 1:1 und 1:2 nicht erhal-
ten werden, was durch die relativ niedrige freie Enthalpie von CrSb und CrSb2 
erklärt werden kann. [51] 
Die neue, kristalline metastabile Phase Cr3Sb kristallisiert im Cr3Si-Typ (A15-
Struktur) und konnte in Multifilmen über eine amorphe Zwischenphase erhal-
ten werden. Die Durchmischung der Schichten erfolgt deutlich vor der Kristalli-
sation, jedoch entsteht das thermodynamisch stabile CrSb in der NiAs-Struktur 
als Nebenphase. Filme mit vergleichbarer Zusammensetzung und geringfügig 
kleinerer Wiederholeinheit zeigen keine Modulation der elementaren Schichten. 
Bei diesen Filmen kann bereits nach dem Abscheiden eine nanokristalline Phase 
Cr~6Sb, ebenfalls in der A15-Struktur, nachgewiesen werden. Die Gitterpara-
meter von reinem Cr in der A15-Struktur, Cr~6Sb und Cr3Sb folgen dabei der 
Vegard’sche Regel für Substitutionsmischkristalle.  
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Bei den Vorversuchen zur Substitution von Cr3Sb mit Vanadium konnten gezielt 
unterschiedlich dicke (V/Sb)-Multifilme hergestellt und deren Schichtdicken 
exakt ermittelt werden. Dünne Multifilme mit einem V:Sb-Verhältnis von 3:1 
durchmischen sich bei einer Doppelschichtdicke von 12.3 Å weit unterhalb der 
Kristallisationstemperatur von 300 °C vollständig. Hingegen ist die Interdiffu-
sion von dickeren Wiederholeinheiten (16.6 Å bis 31.1 Å) erst mit Kristallisation 
von V3Sb abgeschlossen. Nahezu unabhängig vom Vanadiumanteil wird in den 
ternären Filmen die Bildung der kubischen Phase (Cr,V)3Sb (A15-Struktur) so-
wie eine hexagonale Nebenphase (Cr,V)Sb (NiAs-Struktur), vergleichbar zum 
binären Cr3Sb, beobachtet. Erst bei einem sehr hohen Vanadiumgehalt ab etwa 
10 at-% wird kaum bzw. keine hexagonale Phase gefunden. Beträgt der Anti-
monanteil mehr als 25 at-% kristallisiert ausschließlich die hexagonale Phase. 
Bei den substituierten Filmen wurde die Kristallisation einer ternären Phase, 
wie beispielsweise Cr2VSb oder V2CrSb, nicht festgestellt. Der Gitterparameter a 
der kubische Substitutionsreihe Cr3-xVxSb, mit 0 ≤ x ≤ 3, verhält sich entspre-
chend der Vegard‘schen Regel und nimmt mit zunehmendem Vanadiumgehalt 
zu. 
Bei Multifilmen mit einem Chromanteil von <75 at-% und Doppelschichtdicken 
von ~15 Å wird eine deutlich fortgeschrittene Interdiffusion vor der Kristallisa-
tion beobachtet. Besonders deutlich zeigt sich die Bildung einer neuen meta-
stabilen Phase bei Multifilmen mit ca. 73 at-%. Die beobachteten Phasen Cr1+xSb 
(0 < x ≤ 0.6) kristallisieren in einer hexagonalen Struktur. Ein Teil der zusätz-
lichen Chromatome besetzt die Atompositionen (⅓,⅔,¾) bzw. (⅔,⅓,¼) und 
führt zum Übergang von der NiAs- zur Ni2In-Struktur mit einer Expansion bzw. 
Kontraktion der Einheitszelle entlang [100] bzw. [001]. 
Auf der antimonreichen Seite des Phasendiagramms zeigen (Cr/Sb)-Multifilme 
durch Variation des Antimongehalts und der Doppelschichtdicke ein unter-
schiedliches Diffusions- und Kristallisationsverhalten. Während Multifilme mit 
einer Doppelschichtdicke von >22 Å und einem Antimongehalt von mehr bzw. 
weniger als 75 at-% beginnen sich bereits vor der Kristallisation zu durch-
mischen, kristallisieren Multifilme mit ca. 75 at-% an der Grenzfläche zwischen 
den elementaren Schichten. Dabei entstehen in Abhängigkeit von der Zusam-
mensetzung CrSb3 oder CrSb2 und elementares Antimon. Wird die Wiederhol-
einheit auf <10 Å reduziert bildet sich eine antimonreiche Phase, die weder dem 
kristallinem Antimon noch dem orthorhombischen CrSb2 zugeordnet werden 
kann. Hier kann ein weiteres, metastabiles Chromantimonid angenommen wer-
den, da sich diese Phase bei etwa 200 °C in das thermodynamisch stabile CrSb2 
und elementares Antimon zersetzt. 
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7 Ausblick 
Durch die bisherigen Untersuchungen an (Cr/Sb)-Multifilmen konnten weitere 
Nichtgleichgewichtsverbindungen im Chrom-Antimon-System dargestellt wer-
den. Die Fragen nach der Struktur und der thermischen Stabilität einer anti-
monreichen Phase CrSb3 müssen mit Transmissionselektronenmikroskopie- 
und Kalorimetrieuntersuchungen geklärt werden. Zur Strukturbestimmung 
eignet sich die sogenannten Rotationselektronendiffraktometrie [227] oder 
automatisierte Elektronenbeugungstomographie [228], um nanokristalline 
Strukturen zu analysieren. Zur Bestimmung der (meta-)Stabilität müssen Filme 
mit amorphem CrSb3 für Kaloriemetrieexperimente auf PMMA-beschichtetem 
Substrat abgeschieden werden. Aufgrund vieler antimonhaltiger Materialien, 
die im Bezug auf ihre thermoelektrischen Eigenschaften diskutiert werden [229, 
230], erscheint die Deposition auf SiO2-Substraten und eine anschließenden 
Untersuchung der physikalischen Eigenschaften vielversprechend. 
Die weiteren Forschungsarbeiten werden sich mit der chromreichen Phase 
Cr3Sb beschäftigen. Ein besonderer Schwerpunkt soll auf dem epitaktischen 
Abscheiden auf unterschiedlichen Substraten und der Substitution von Chrom 
bzw. Antimon liegen. Nach ab-initio Rechnungen sollte Cr3Sb im Fe3Si-Typ (DO3-
Struktur) mit einem Gitterparameter von a ≈ 6.15-6.2 Å als metastabile Phase 
vorliegen (siehe Kap. 5.3 und [231]). In der DO3-Struktur zählt Cr3Sb zu den 
Heusler-ähnlichen Verbindungen, die sich durch ihre interessanten physikali-
schen Eigenschaften im Bereich der Spintronik auszeichnen. Durch co-Ver-
dampfen von Chrom und Antimon und epitaktischem Abscheiden auf BaF2-
Substrat, das einen Gitterparameter von 6.264 Å [232] aufweist, könnte diese 
metastabile Phase erhalten werden. Die Gitterfehlpassung9 wird durch BaF2 auf 
unter 2 % reduziert. Bei Abweichungen des Gitterparameters bieten sich Alter-
nativen zum BaF2-Substrat an, wie AlSb mit a = 6.135 Å, GaSb mit a = 6.095 Å 
[233] oder KCl mit a = 6.288  Å [234]. Ein weiterer Vorteil dieser Substrate ist 
deren elektrische Eigenschaft als Halbleiter bzw. Isolator. Dadurch kann bei 
Messungen der elektrischen Leitfähigkeit ein Beitrag des Substrats ausgeschlos-
sen werden. 
Die strukturelle Vielfalt von Cr3Sb in der DO3-Struktur könnte durch die Kom-
bination oder Substitution mit Kupfer erweitert werden. Im Kuper-Antimon-
                                                        
9 Der Unterschied bzw. die Abweichung des Gitterparameters einer Verbindung, die epitaktisch 
auf ein einkristallines Substrat abgeschieden wird. 
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System ist das Antimonid bei einem Cu:Sb-Verhältnis von 3:1 dimorph und 
kommt in einer orthorhombischen Phase (ε-Cu3Sb) bzw. in der DO3-Struktur als 
Hochtemperaturphase (β-Cu3Sb) vor. Aufgrund der Phasenbreite von β-Cu3Sb 
variiert der Gitterparameter zwischen 5.811 Å und 6.038 Å und kann durch den 
Kupferanteil gegebenenfalls dem Cr3Sb angepasst werden. [235] Zum epitakti-
schen Abscheiden von Cr3Sb könnte eine Cu3Sb-Zwischenschicht auf (100)-
Siliziumsubstrat vorgelegt und durch Tempern in die Hochtemperaturphase 
überführt werden. Unterschiedliche Depositionsmöglichkeiten können bei der 
Substitution von Chrom mit Kupfer durch co-Verdampfen oder als Multifilm 
verfolgt werden. Beide Syntheserouten entlang der pseudo-binären Verbin-
dungslinie Cr3Sb-Cu3Sb ermöglichen die Untersuchung des Einflusses von Kup-
fer auf das Kristallisationsverhalten und die auftretenden Strukturen. Dabei 
könnten möglicherweise die Heusler-Legierungen Cr2CuSb und Cu2CrSb erhal-
ten werden. Bei der Synthese von Multifilmen kann aufgrund des großen Diffu-
sionskoeffizienten von einer Durchmischung der Elementschichten vor Kristal-
lisationsbeginn ausgegangen werden. Bei hinreichend kleinen (Cr/Sb/Cu/Sb)-
Elementschichtdicken sind [(Cr3Sb)m(Cu3Sb)n]-Multifilme denkbar (mit m bzw. 
n = 1, 2, 3…), analog zu den „Misfit“-Verbindungen. [160] Derartige Multifilme 
bestehen aus (Cr/Sb)- bzw. (Cu/Sb)-Doppelschichten mit ca. 6 Å, was einer 
Cr3Sb- bzw. Cu3Sb-Monolage entspricht. 
Ein weiterer synthetischer Ansatz kann die Substitution von Antimon durch 
Selen oder Tellur darstellen. Einerseits kann die Substitution der (Cr/Sb)-Filme 
von Zusammensetzungen der bekannten Chromchalkogeniden ausgehen, wie 
beispielsweise entlang der pseudo-binären Linie Cr2Te3-Cr2Sb3. Andererseits 
erscheint auch auf der Grundlage von Untersuchungen zur Stabilität der A15-
Strukturen die Deposition von (Cr/Te)-Multifilmen bei einem Verhältnis von 3:1 
Erfolg versprechend [127], da das Atomradienverhältnis mit rCr/rTe ≈ 0.94 in 
dem zu erwartenden Bereich liegt (0.92 < rA/rB < 1.08). 
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12 Anhang 
12.1 Abbildungen 
 
 
Abb. A1: Absolute z-Position vs. Temperatur zur Kalibrierung der Höhenjustage des 
HTK-Probenhalter. Unabhängig vom Substrat zeigt sich im Rahmen der 
Messgenauigkeit eine temperaturabhängige Steigung und somit eine temper-
aturabhängige, relative Änderung der z-Position. 
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Abb. A2: Darstellung der temperaturabhängigen Interdiffusion von (V/Sb)-Doppel-
schichten und Kristallisation des kubischen V3Sb der Multifilm mit unter-
schiedlich dicken Wiederholeinheiten und einem Vanadiumanteil von ca. 
75 at-%. MR127: 12.3 Å (schwarz), MR163: 16.0 Å (rot), MR171: 20.8 Å 
(blau), MR172: 31.1 Å (grün). 
 
 
Abb. A3: Ausgewähltes Beispiel einer in-situ XRD Untersuchung. Mit den temperatur-
aufgelösten Diffraktogrammen kann die Reaktivität eines Films mit der Zu-
sammensetzung V3Sb (MR197) in einem Temperaturbereich von 300 °C bis 
700 °C verfolgt werden (2 °C/min, T = 10 °C). V3Sb (Pm3തn): schwarz, VSb2 
(I4/mcm): blau, Sb (R3തm): grün, V2O3 (R3തc): rot. 
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Abb. A4: Übergangsmetallgehalt von (Cr/Sb)- und (V/Sb)-Filmen mit unterschiedlich 
dicken, Elementschichten und konstanter Antimonschichtdicke (dSb = 9 Å) 
zur Bestimmung der Abscheideparameter für Cr3Sb und V3Sb bzw. Cr3-xVxSb 
(kCr = 0,00280(10) und kV = 0,00431(6)) sowie ein Vergleich der nichtlinea-
ren Regression für (Cr/Sb)-Multifilme mit dSb = 18 Å (offene Symbole). 
 
 
Abb. A5: Ex-situ Röntgendiffraktogramme von substituiertem Cr3Sb (MR170) mit 
einem Cr:V:Sb-Verhältnis von 2:1:1 nach dem Tempern bei 360 °C, 390 °C 
und 550 °C im Vergleich mit den beobachteten Phasen Cr (rot), (Cr0.67V0.33)Sb 
(blau) und (Cr2V)Sb (grün). 
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Abb. A6: Diffraktogramme einer isothermen in-situ Untersuchung an einem Cr2VSb 
Film (MR170) bei einer Temperatur von 360 °C über einen Zeitraum von 
18 h im Vergleich mit den berechneten Diffraktogrammen der kubischen 
(rot) und hexagonalen (blau) Phase. 
 
 
Abb. A7: Gegenüberstellung von ex-situ Diffraktogrammen der Substitutionsreihe 
Cr3-xVxSb im Vergleich zu den berechneten Diffraktogrammen der kubischen 
und hexagonalen Phase. 
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Abb. A8: Ausgewähltes Beispiel einer in-situ XRD-Untersuchung. Die temperaturauf-
gelösten Diffraktogramme lassen die Reaktivität eines Films mit einer Zu-
sammensetzung von (Cr1.7V1.3)Sb (MR215) in einem Temperaturbereich von 
300 °C bis 700 °C verfolgen. Heizrate: 2 °C/min; Schrittweite: T = 10 °C. 
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Abb. A9: Röntgendiffraktogramme von Multifilmen mit unterschiedlichem Antimon-
gehalt und einer Doppelschichtdicke von 18.3 Å bis 46.5 Å nach dem Ab-
schieden (dCr = 3.4 Å). 
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Abb. A10: Stufenweise temperaturaufgelöste in-situ XRD-Untersuchung von (Cr/Sb)-
Multifilmen mit einem Antimongehalt von a) 62 at-% (MR95St1) bzw. b) 
57 at-% (MR94St2) und einer Doppelschichtdicke von 18.3 Å bzw. 19.2 Å. 
Die in-situ Experimente erfolgten von Raumtemperatur bis 150 °C mit einer 
Heizrate von 2 °C/min und einer Schrittweite von 10 °C. 
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Abb. A11: Vergleich der temperaturaufgelösten in-situ XRR- und XRD-Daten nach 
Arrhenius: a) 80 at-%, MR90St1+3; b) 74 at-%, MR91St4; c) 66 at-%, 
MR95St2. Die Bereiche I-III bzw. IV verdeutlichen die unterschiedlichen Zu-
stände der Multifilme während der in-situ Untersuchungen. Die Verbin-
dungslinien verdeutlichen ausschließlich die Intensitätsänderungen. 
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Abb. A12: Röntgendiffraktogramme von Miltifilmen mit unterschiedlichem Antimon-
gehalt nach dem Abschieden. Die Filme besitzen eine Doppelschichtdicke 
von <10 Å (vgl. Abb. A13a-g). 
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Abb. A13: Diffraktogramme von temperaturaufgelösten in-situ XRD-Untersuchungen 
von Multifilmen mit unterschiedlichem Antimongehalt: a) MR101St1: 
65 at-%, b) MR101St3: 68 at-%, c) MR99St4: 72 at-%, d) MR98St3: 75 at-%, 
e) MR98St1: 77 at-%, f) MR102St1: 78 at-%, g) MR98St2: 81 at-%. 
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Abb. A14: Diffraktogramme einer temperaturaufgelösten in-situ XRD-Messung des 
Multifilms MR98St3 mit 75 at-% Antimon und einer Wiederholeinheit von 
7.4 Å in einem Temperaturbereich von 50 °C bis 550 °C. 
 
 
Abb. A15: Gemessene Reflektometriekurve des co-verdampften Films MR52St1 mit 
einer Zusammensetzung von 76 at-% Antimon im abgeschiedenen Zustand 
(schwarz) und die simulierte Reflektometriekurve mit einer Schichtdicke 
von 170 nm. 
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Abb. A16: Diffraktogramme der temperaturaufgelösten in-situ XRD-Untersuchung des 
Films MR51St2 mit einem Antimongehalt von ca. 75 at-%. 
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12.2 Ergänzende Tabellen 
Tab. A1: Probenbezeichnung und Details der Multifilme der ersten Vorversuchsreihe 
zur Synthese und Charakterisierung von (Cr/Sb)-, (V/Sb)- und (Cr/V/Sb)-
Multifilmen mit einer konstanten Antimonschicht von dSb* = 18 Å. 
Film dCr* /Å dV* /Å dSb* /Å dWE* /Å dWE /Å 
xCr 
/at-% 
xV 
/at-% 
xSb 
/at-% 
MR121 28.0 0 18.0 46 13.5 81.3 0.2 18.5 
MR122 24.0 0 18.0 42 11.7 78.5 0.2 21.2 
MR123 20.0 0 18.0 38 10.8 75.7 0.3 24.0 
MR124 15.0 0 18.0 33 9.9 71.6 0.3 28.0 
MR125 12.0 0 18.0 30 9.0 66.2 0.4 33.4 
MR126 9.0 0 18.0 27 8.0 59.4 0.5 40.2 
MR136 30.0 0 18.0 48 16.6 85.0 0.2 14.9 
MR137 40.0 0 18.0 58 20.5 87.9 0.2 12.0 
MR138 50.0 0 18.0 68 24.7 90.0 0.2 9.8 
MR127 0 28.0 18.0 46 12.3 0.2 75.9 23.8 
MR128 0 24.0 18.0 42 11.0 0.3 70.8 28.9 
MR129 0 20.0 18.0 38 10.0 0.3 67.2 32.5 
MR130 0 15.0 18.0 33 9.2 0.4 61.7 37.9 
MR131 0 12.0 18.0 30 8.4 0.4 54.9 44.7 
MR132 0 9.0 18.0 27 7.8 0.5 48.0 51.5 
MR139 0 35.0 18.0 53 12.7 0.3 78.2 21.5 
MR140 0 45.0 18.0 63 15.1 0.2 82.7 17.1 
MR141 0 65.0 18.0 83 20.9 0.3 86.5 13.3 
MR133 0 20.0 18.0 38 9.2 0.1 66.4 33.4 
MR134 12.0 0 18.0 30 9.5 67.3 0.1 32.7 
MR135 14.4 0 10.8 25 8.5 80.5 0.0 19.5 
MR142 11.3 1.3 18.0 31 9.2 65.3 4.1 30.6 
MR143 9.1 4.9 18.0 32 9.5 53.5 15.2 31.3 
MR144 0 7.6 18.0 26 6.4 0.2 48.2 51.7 
MR145 0 6.1 18.0 24 6.1 0.3 42.8 57.0 
MR146 0 29.5 36.0 66 15.3 0.2 60.1 39.7 
MR147 0 7.4 9.0 16 3.9 0.2 60.7 39.1 
MR148 0 22.1 27.0 49 11.5 0.2 60.6 39.3 
MR149 0 44.2 54.0 98 20.7 0.2 59.0 40.9 
 A158 | 
MR150 29.2 0 27.0 56 13.8 71.5 0.2 28.4 
MR151 9.7 0 9.0 19 4.9 73.6 0.2 26.2 
MR152 38.9 0 36.0 75 19.1 73.3 0.1 26.6 
MR153 58.4 0 54.0 112 30.0 74.7 0.1 25.2 
MR154 17.5 0 36.0 54 13.9 56.9 0.2 42.9 
MR155 4.4 0 9.0 13 3.5 54.8 0.2 45.0 
MR156 13.2 0 27.0 40 11.1 62.8 0.1 37.0 
MR157 26.3 0 54.0 80 21.6 59.2 0.2 40.6 
MR158 0 28.0 18.0 46 11.4 0.2 76.6 23.2 
MR159 9.7 0 9.0 19 N. A. 82.8 0.0 17.1 
MR160 26.3 0 25.2 52 18.9 84.5 0.0 15.5 
MR161 19.5 0 18.0 38 10.1 75.2 0.1 24.8 
MR162 0 14.3 9.0 23 4.9 0.1 81.4 18.6 
MR163 0 42.8 27.0 70 16.0 0.1 76.2 23.7 
MR164 29.2 0 27.0 56 16.6 77.8 0.1 22.1 
MR165 3.4 0 18.0 21 6.0 38.8 0.2 60.9 
MR166 4.6 0 18.0 23 6.6 50.9 0.2 48.9 
MR167 4.4 0 9.0 13 3.6 58.5 0.2 41.4 
MR168 5.7 0 9.0 15 4.3 66.5 0.1 33.3 
MR169 10.5 0 9.0 20 6.2 79.1 0.1 20.8 
MR170 6.5 4.8 9.0 20 5.4 50.8 24.9 24.3 
MR171 0 57.0 36.0 93 20.8 0.1 74.8 25.2 
MR172 0 85.5 54.0 140 31.1 0.1 74.0 26.0 
d*: bei der Abscheidung vorgegebene Dicke der Wiederholeinheit 
d: gemessene Dicke der Wiederholeinheit 
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Tab. A2: Probenbezeichnung und Details der Filme der zweiten Versuchsreihe zur 
Synthese und Charakterisierung von (Cr/Sb)-, (V/Sb)- und (Cr/V/Sb)-Filmen 
mit einer konstanten Antimonschichtdicke von dSb* = 9 Å. 
Film dCr* /Å dV* /Å dWE* /Å dWE /Å 
xCr 
/at-% 
xV 
/at-% 
xSb 
/at-% 
MR194 6.5  0  16  4.2  68.6 0 31.4 
MR195 3.5  0  13  3.6  60 0 40 
MR196 5.0  0  14  4.3  65.0 0 35.0 
MR197 0  11.0  20  5.1  0 74.5 25.5 
MR198 0  16.0  25  6.7  0 80.4 19.6 
MR199 0  13.5  23  5.6  0 77.7 22.3 
MR200 7.5  0  17  4.5  71.9 0 28.1 
MR201 4.2  0  13  3.7  61.1 0 38.9 
MR202 9.7  0  19  6.0  61.5 0 38.5 
MR203 0  12.5  22  5.5  0 76.8 23.2 
MR204 0  14.5  24  5.9  0 78.4 21.6 
MR205 0  12.5  22  5.4  0 76.4 23.6 
MR206 0  14.5  24  5.9  0 77.9 22.1 
MR207 11.0  0  20  6.8  82.7 0 17.3 
MR208 4.2  0  13  3.9  64.7 0 35.3 
MR209 9.7  0  19  6.6  81.2 0 18.8 
MR210 0.9  10  20  5.5  9.8 66.6 23.7 
MR211 2.7  7.5  19  5.3  27.0 47.2 25.8 
MR212 1.8  8.7  20  5.3  18.4 56.3 25.2 
MR213 3.7  6.2  19  5.0  36.1 38.5 25.4 
MR214 2.7  7.5  19  4.8  29.5 42.4 28.0 
MR215 4.6  5.0  19  5.3  43.6 31.8 24.7 
MR216 0.9  10  20  6.8  20.4 52.8 26.8 
MR217 4.6  5.0  19  2.9  41.0 30.5 28.5 
MR218 2.7  7.5  19  4.5  29.2 43.3 27.5 
d*: bei der Abscheidung vorgegebene Dicke der Wiederholeinheit 
d: gemessene Dicke der Wiederholeinheit 
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Tab. A3: Details der antimonreichen Multifilme: vorgegebene Elementschichtdicken, 
gemessene Doppelschichtdicken, Anzahl der Wiederholeinheiten und Zu-
sammensetzung der (Cr/Sb)-Multifilme. 
Filme dCr* /Å dSb* /Å dWE /Å m dFilm /nm xSb /at-% 
MR68St1 
5.0 20.0 
24.2 
60 
145.0 72 
MR68St2 29.4 176.4 74 
MR68St3 23.8 142.7 70 
MR68St4 29.0 173.8 72 
MR69St1 
5.0 15.0 
19.9 
75 
149.4 66 
MR69St2 22.7 170.3 68 
MR69St3 19.3 144.9 64 
MR69St4 22.4 168.0 68 
MR88St1 
5.0 22.2 
29.1 
55 
159.8 70 
MR88St2 33.3 183.2 71 
MR88St3 27.8 153.1 69 
MR88St4 32.7 179.9 71 
MR89St1 
5.0 25.0 
32.5 
50 
162.4 74 
MR89St2 36.4 182.0 75 
MR89St3 30.4 152.0 72 
MR89St4 36.0 180.0 74 
MR90St1 
5.0 40.0 
49.9 
34 
169.6 81 
MR90St2 56.4 191.8 81 
MR90St3 46.5 158.1 80 
MR90St4 55.0 186.9 81 
MR91St1 
5.0 25.0 
34.9 
50 
174.3 72 
MR91St2 40.3 201.5 74 
MR91St3 33.8 169.1 71 
MR91St4 39.4 196.9 74 
MR92St1 
3.0 40.0 
46.3 
35 
161.9 85 
MR92St2 60.2 210.5 86 
MR92St3 51.9 181.8 84 
MR92St4 60.4 211.4 87 
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MR94St1 
5.0 10.5 
15.8 
97 
153.2 55 
MR94St2 18.3 177.5 59 
MR94St3 16.2 157.1 53 
MR94St4 18.3 177.5 58 
MR95St1 
5.0 15.0 
19.2 
75 
144.0 62 
MR95St2 22.6 169.8 66 
MR95St3 19.8 148.4 61 
MR95St4 22.5 169.0 65 
MR98St1 
1.0 6.0 
8.1 
220 
177.5 77 
MR98St2 9.4 207.5 81 
MR98St3 7.4 162.1 75 
MR98St4 9.3 205.1 78 
MR99St1 
1.0 4.0 6.1† 300 183† 
69 
MR99St2 73 
MR99St3 69 
MR99St4 72 
MR101St1 
1.0 3.0 4.7† 380 179† 
65 
MR101St2 64 
MR101St3 68 
MR101St4 68 
MR102St1 
1.0 5.0 7.4† 250 185† 
79 
MR102St2 82 
MR102St3 77 
MR102St4 80 
d*: bei der Abscheidung vorgegebene Dicke der Wiederholeinheit 
d: gemessene Dicke der Wiederholeinheit 
† Schichtdicken anhand der Abscheidezeiten bzw. -raten und den ermittelten Tooling-
Faktoren berechnet. 
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